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Résumé 

À l'aide de simulations de dynamique moléculaire, le comportement structural et mécanique du 

verre métallique (VM) monoatomique de Tantale (Ta) et du nanocomposite à matrice de VM de 

Ta ont été étudiés en utilisant la méthode de l'atome émergé (EAM). Afin de décrire la structure 

atomique locale du VM du Ta, plusieurs techniques d'analyse structurale sont adoptées pour 

caractériser le réseau polyédrique en termes d'ordre à courte portée (SRO) et d'ordre à moyenne 

portée (MRO). La subdivision du deuxième pic de la fonction de distribution radiale (RDF) a 

confirmé la formation de la phase amorphe, et l'icosaèdre déformé indexé par <0,1,10,2> s’est 

avéré être le Polyèdre de Voronoi (VP) le plus dominant dans le verre formé. En termes de 

MRO, les clusters icosaédriques sont connectés en volume par le partage croisé (IS), le partage 

de face (FS), le partage d’arrête (ES) et le partage de sommets (VS). Nous avons également 

trouvé que la symétrie de rotation d’ordre cinq peut se comporter comme une indication 

principale de la formation de l'état vitreux pendant le processus de refroidissement. De plus, les 

rapports Ri/R1 des positions des pics de la fonction RDF normalisées par celle du premier pic 

ont montré la présence d'un ordre cristallin caché dans la phase amorphe, qui peut être interprété 

par une combinaison entre l'ordre périodique sphérique (SPO) et la symétrie translationnelle 

locale (LTS). En outre, l'effet du processus de recuit sur le comportement mécanique et 

structural du VM de Ta a également été étudié, les échantillons de VM-Ta ont été recuits pendant 

des périodes allant de 0 à 10 ns à trois différentes températures (500 K, 900 K et 1100 K). 

Pendant le processus de recuit, le système subit un durcissement corrélé à l’augmentation du 

module de Young (E) et du module de cisaillement (G) qui suggère l’amélioration du 

comportement élastique et de la résistance aux bandes de cisaillement (SBs), respectivement. 

L'augmentation de la quantité d’icosaèdre parfait au niveau du SRO pendant le processus de 

recuit est la clé principale pour interpréter le durcissement obtenu. Les essais de traction ont 

permis de constater que les déformations plastiques sont caractérisées par la localisation des 

SBs dans les zones amorphes et l'ajout de fibres cristallines de Ta augmente la ductilité du 

système et diminue sa contrainte de traction ultime. En revanche, le renforcement de la matrice 

du VM de Ta par des fibres de Tungstène (W) a durci la matrice en augmentant la résistance 

maximale et a amélioré la ténacité de l'échantillon, ceci est expliqué par la présence de 

l'interface hétérogène qui se comporte comme un obstacle face au mouvement des SBs. 

Mots clés : Dynamique moléculaire, Méthode de l’atome entouré (EAM), VM de Ta, Clusters 

icosaédriques, Propriétés élastiques, Processus de recuit, Durcissement, Bandes 

de cisaillement, Nanocomposite à base de matrice de VM du Ta. 
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Abstract 

Using molecular dynamics simulations, the structural and mechanical behaviors of Tantalum 

(Ta) monatomic metallic glass (MG) and nanocomposite-based Ta MG matrix have been carried 

out within the framework of the embedded atom method (EAM) potential. Owing to studying 

the local atomic structure of Ta monoatomic MG, several structural analysis techniques are 

adopted to characterize the polyhedral network in terms of short-range order (SRO) and 

medium-range order (MRO). The simulation results confirm the occurrence of the splitting in 

the second peak of the radial distribution function (RDF) proving the formation of amorphous 

phase. We found that the distorted Voronoi icosahedra <0,1,10,2> is the most dominant 

polyhedral cluster in the formed Ta monatomic MG. From another side, in terms of MRO, the 

icosahedral clusters are found to be connected via intercross-sharing (IS), face-sharing (FS), 

edge-sharing (ES) and vertex-sharing (VS). We have also found that the five-fold symmetry 

governs the formation of the amorphous state and may behaves as a principal indication of the 

formation of the glassy state during the cooling process. Moreover, the obtained ratios of Ri /R1 

of the RDFs showed the presence of a hidden crystalline order in Ta monatomic MG, which 

can be interpreted by a combination between spherical-periodic order (SPO) and local 

translational symmetry (LTS). In addition, the impact of annealing process on the mechanical 

and structural behavior of Ta monatomic MG has been also studied, the Ta-MG samples were 

heat treated for periods ranging from 0 to 10 ns at three aging temperatures (500 K, 900 K and 

1100 K). During annealing process, the annealed system undergoes a hardening and its yield 

strength increases. This has been correlated to the increase of Young’s modulus (E) and shear 

modulus (G) which suggests the improvement of the elastic behavior and the resistance to the 

shear bands (SBs), respectively. The increase of the amount of the full icosahedral SRO during 

annealing process is the principal key to interpret the achieved hardening. The tensile tests lead 

to note that the plastic deformations are characterized by the localization of SBs in the 

amorphous zones and the adding of Ta crystalline fibers increases the system ductility and 

decreases its ultimate tensile stress. In contrast, adding of Tungsten (W) fibers strengthened the 

Ta MG matrix by increasing the maximum strength and enhanced the sample toughness, this 

mechanical improvement has been explained by the presence of the heterogeneous interface 

which behaves as an obstacle to SBs motion.  

Keywords : Molecular dynamics, Embedded atom method (EAM), Ta MG, Icosahedral 

clusters, Elastic properties, Annealing process, Hardening, Shear bands, 

nanocomposite-based Ta MG matrix.  
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En réponse à la crise énergétique et industrielle mondiale actuelle et au fort 

développement technologique, il existe une demande en croissance rapide pour les matériaux 

de hautes performances en termes de leurs propriétés physiques, chimiques et mécaniques. À 

cet égard, les recherches scientifiques et d’ingénierie de nouveaux matériaux répondant aux 

soucis industriels et technologiques sont hautement demandées. Les métaux et les verres sont 

connus de l'humanité depuis longtemps, les gens fabriquaient déjà des outils et des armes avec 

du bronze, un alliage composé principalement de cuivre. Même plus tôt à l'âge de pierre, un 

verre à formation naturelle à base de silice a été découvert et utilisé comme haches et couteaux. 

Depuis des milliers d'années, ces deux catégories de matériaux ont été reconnues comme 

possédant des propriétés distinctement différentes, et exploré et développé plus ou moins 

indépendamment. Les métaux sont constitués d'éléments liés par liaisons métalliques, dont les 

atomes sont connus pour résider sur un réseau cristallin avec un ordre de translation à longue 

portée. Les lunettes, en revanche, souvent impliquent des liaisons covalentes et ioniques, ou des 

interactions de Van Der Waals, et sont caractérisées par une structure amorphe sans corrélation 

structurale à longue distance. Les différentes structures atomiques et électroniques sous-tendent 

les propriétés contrastées des métaux et des verres. Ce n'est que dans les années 1960 que le 

premier verre métallique a été synthétisé avec succès, chevauchant ces deux catégories de 

matériaux. Les verres métalliques sont considérés comme des matériaux « verts » (''green'' 

materials), ils se composent principalement d'éléments métalliques et de liaisons métalliques, 

mais ont en même temps une structure interne amorphe. Une telle combinaison de « métal » et 

de « verre » conduit à des propriétés et des opportunités sans précédent. Parmi les nombreuses 

énigmes non résolues, la structure au niveau atomique et la relation structure-propriété sont l'un 

des sujets centraux. En effet, depuis la découverte et la formation du premier verre métallique 

à base d'or par trempe rapide de l'alliage Au75Si25 dans le centre de technologie en Californie 

en utilisant la technique de refroidissement rapide, les verres métalliques ont connu une 

formidable évolution et un intérêt croissant pour développer et comprendre cette nouvelle 

famille de matériaux. La structure amorphe combinée à une liaison métallique confère aux 

verres métalliques des propriétés non conventionnelles qui ne peuvent être obtenues pour 

d'autres matériaux et offre ensuite de nouvelles opportunités pour répondre aux besoins de 

l'industrie moderne. Dans ce contexte, les questions suivantes peuvent être posées : que sont les 

verres métalliques ? Quelle est leur structure et quelles sont leurs propriétés ? De plus, quels 

sont leurs domaines d’application ? 

Les verres métalliques sont des matériaux solides à structure amorphe, ils se distinguent 

des métaux cristallins par l'absence d'ordre atomique à longue portée puis par l'absence de 
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microstructures (pas de joints de grains, ni de grains). La structure de ces matériaux est formée 

par les éléments structuraux de base des amas dits icosaédriques, qui devraient se comporter 

comme le principal obstacle devant la nucléation et à la croissance des ordres cristallins à longue 

distance. Cela confère à ce type de matériaux plusieurs propriétés remarquables et particulières 

dont des propriétés mécaniques, chimiques, électriques et magnétiques. D'un côté, les verres 

métalliques se caractérisent par une résistance mécanique élevée avec une limite de déformation 

élastique élevée. D'un autre côté, ils possèdent une bonne conductivité électrique, une résistance 

à l'abrasion supérieure et une bonne résistance à la corrosion en raison de l'absence de joints de 

grains par rapport aux alliages conventionnels de leurs homologues cristallins. En conséquence, 

les hautes performances en termes de propriétés font des verres métalliques parmi les 

principaux candidats dans diverses applications potentielles (industrie du luxe, articles de sport, 

instruments chirurgicaux et dispositifs biomédicaux, équipements électroniques ...). Cependant, 

les verres métalliques sont obtenus en refroidissant rapidement un métal surfondu en agissant 

sur la vitesse de refroidissement, tout en empêchant les atomes de se réarranger jusqu'à la 

formation d'un état solide gelé déséquilibré. Expérimentalement, les verres métalliques sont 

élaborés par plusieurs techniques telles que la trempe sur roue, la trempe par splat, le filage à 

chaud et les techniques de trempe au laser pulsé. De plus, leur structure est caractérisée par 

différentes techniques, à savoir la diffraction des rayons X, la structure fine d'absorption des 

rayons X, la microscopie électronique à fluctuation, la microscopie électronique à transmission 

et la résonance magnétique nucléaire. Le développement de méthodes de calcul telles que 

Reverse Monte Carlo (RMC), la dynamique moléculaire classique et la dynamique moléculaire 

ab initio, a facilité l'accès aux propriétés des verres métalliques. Ces méthodes de calcul 

computationnelles fournissent des outils supplémentaires à l'expérience pour mieux 

comprendre le comportement de ces matériaux, et également pour donner des détails 

microstructuraux supplémentaires que les méthodes expérimentales restent incapables de 

fournir. Pour ces raisons, les études structurales restent une étape incontournable et 

fondamentale pour la compréhension du comportement des verres métalliques. De plus, l'ordre 

icosaédrique à courte portée (SRO) et l'ordre à moyen porté (MRO) caractérisant la structure 

des verres métalliques sont affectés par plusieurs paramètres tel que le remplacement ou l'ajout 

d'autres éléments dans le même alliage. En outre, la structure atomique des verres métalliques 

a une relation primordiale avec la capacité de formation de verre (GFA) qui pondère la relation 

formation-structure de l’état vitreux. Cette notion (GFA) est considérée comme un paramètre 

clé pour déterminer la facilité ou la difficulté de la formation de l’état vitreux au cours et après 

processus de refroidissement rapide du système surfondu. En d'autres termes, la GFA peut être 

affectée par diverses contraintes telles que le décalage de taille entre les constituants ainsi que 
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l'entropie du système global, la différence entre la température de cristallisation (Tx) et la 

température de transition vitreuse (Tg) ainsi que le rapport entre Tg et la température du liquides 

(Tl). Par conséquent, la description et l'analyse de l'arrangement atomique des verres 

métalliques ont été effectuées par plusieurs modèles structuraux tels que le modèle de Miracle, 

le modèle de Gaskell, le modèle de Bernal et la théorie du volume libre de Spaepen. Les 

perturbations mécaniques, telles que la traction, la compression, la fatigue et la déformation de 

fluage, sont d'autres effets qui peuvent altérer la disposition atomique des verres métalliques 

dans certaines conditions de temps et de température, ce qui peut également affecter leur durée 

de vie. Dans ce contexte, plusieurs investigations expérimentales combinées à des simulations 

de dynamique moléculaire ont montré que la transition d'une déformation localisée à une 

déformation non localisée est conditionné par une température critique, le changement de 

composition réduirait la plasticité du système en améliorant la résistance intrinsèque du système 

et la connectivité entre différents clusters à l'échelle atomique et les comportements de 

cisaillement locaux sont corrélés à la réponse mécanique. D’après notre recherche approfondie 

et l’intérêt du sujet, il nous a apparu très opportun de consacrer ce sujet de thèse à l’investigation 

des propriétés importantes du verre métallique en se focalisant sur l’évolution des 

comportements mécanique et structural du verre métallique du Tantale (Ta) et de 

nanocomposite à matrice de verre métallique de Ta renforcée par des fibres monocristallines de 

Ta et de Tungstène (W) en adoptant des simulations par dynamique moléculaire (MD).  

Cette mémoire de thèse de doctorat est structurée selon les cinq chapitres suivants : 

Le premier chapitre est consacré à une étude bibliographique, dans laquelle on va illustrer les 

concepts de base sur les verres métalliques (VMs), leur structure amorphe et défauts, et les 

aspects cinétiques de la vitrification, leurs procédures d’élaboration et les différents aspects de 

recherche scientifique. Dans ce chapitre nous allons aussi présenter les fameuses propriétés des 

VMs et leurs domaines d’application et par la suite illustrer notre motivation derrière le choix 

du sujet de cette thèse de doctorat. 

Le deuxième chapitre sera consacré à la description de la méthode de simulation par 

dynamique moléculaire (MD). Dans cette partie, on va présenter brièvement le principe de la 

MD et les algorithmes de résolution numérique des équations de mouvement. De plus, des 

détails supplémentaires du potentiel adopté et adéquat afin de bien décrire les interactions 

interatomiques, des conditions périodiques et des ensembles statistiques sont présentées. A la 

fin de ce chapitre, on présente un aperçu général sur le code de simulation utilisé et les 

techniques permettant l’analyse des résultats obtenus par MD. 

Le troisième chapitre est dévoué à la présentation des résultats de simulation par dynamique 



A. Khmich                                                                 15 

 

moléculaire de la formation de verre métallique monoatomique de Tantale (Ta). Des détails 

supplémentaires seront donnés en suivant la structure atomique locale au cours de la formation 

de l’état vitreux durant les processus de chauffage et de refroidissement. Des analyses 

complémentaires telles que les modes de connectivités entre les clusters icosaédriques les plus 

dominats, la symétrie de rotation, l’évolution de la coordination, l'ordre cristallin caché et la 

dimension fractale ont été effectuées. Dans ce chapitre et afin d’étudier le comportement 

structural au niveau de SRO et de MRO lors du processus de solidification rapide, plusieurs 

techniques ont été adoptées : la fonction de distribution radiale (RDF), le numéro de 

coordination (CN), l'analyse du voisin commun (CNA) et l'analyse de la tessellation de Voronoi.   

Le quatrième chapitre est dédié à l’étude de l'impact des contraintes externes (faibles 

perturbations) sur les performances du verre métallique de Ta, nous nous sommes concentrés 

sur l'étude des comportements élastique et structural du verre métallique monoatomique du 

Tantale (Ta) et l’effet du recuit sur ces propriétés à l'aide des simulations par dynamique 

moléculaire. Les échantillons étudiés ont été traités thermiquement en utilisant un processus de 

recuit pendant des périodes allant de 0 à 10 ns à trois températures de recuit (500 K, 900 K et 

1100 K). Pour atteindre l'objectif visé dans cette étude, plusieurs techniques ont été mobilisées 

pour suivre l'évolution des constantes élastiques au cours du temps de recuit sous différentes 

températures inférieures à la transition vitreuse (Tg). 

Le cinquième chapitre est réservé à l’étude du comportement mécanique du VM 

monoatomique de Ta en adoptant des simulations de MD et en utilisant des essais de traction 

sous la même vitesse de déformation de 107 s-1 pour caractériser l'évolution des bandes de 

cisaillement (SB). D'autre part, on présente des résultats relatifs à l’étude de la stabilité de pores 

nanométriques à l’intérieur du VM monoatomique de Ta ayant subi un traitement thermique. 

Ensuite, des détails supplémentaires seront présentés sur le comportement du VM 

monoatomique de Ta renforcé par des fibres cristallines de Tantale (Ta) et de Tungstène (W) 

formant le nanocomposite dont la matrice est du VM monoatomique de Ta. 

Enfin, nous terminerons par une conclusion générale qui résumera le bilan des cruciaux 

résultats obtenus dans cette thèse de doctorat. Nous tracerons les divers aspects abordés et 

soulignerons les perspectives qui pourraient servir à la poursuite des recherches sur cette 

thématique. 
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1. Introduction 

Les verres métalliques (VMs) ou les métaux amorphes sont de nouveaux alliages qui se 

caractérisent par de hautes performances en termes de propriétés mécaniques, chimiques et 

physiques qui les classent parmi les candidats principaux dans diverses applications. 

Expérimentalement, ils sont obtenus par des techniques de refroidissement rapide des métaux 

surfondus. Après leur caractérisation par différents outils tel que la diffraction des rayons X, il 

a été démontré que leur structure n'est pas cristalline mais plutôt désordonnée, les atomes 

occupant des positions plus ou moins aléatoires dans la structure. D'un point de vue pratique, 

la structure amorphe des VMs leur confère deux propriétés importantes. Tout d'abord, comme 

d'autres types de verres, ils subissent une transition vitreuse dans un état liquide surfondu. Dans 

cet état, la viscosité du verre peut être contrôlée sur une large plage, créant la possibilité d'une 

grande flexibilité dans la mise en forme du verre. De plus, la structure atomique amorphe 

signifie que les VMs ne possèdent pas de défauts cristallins tels que les dislocations qui régissent 

de nombreuses propriétés mécaniques des métaux et leurs alliages. La conséquence de cette 

singularité implique que les VMs peuvent être beaucoup plus durs que leurs homologues 

cristallins. Un autre impact est que les VMs sont un peu moins rigides que les alliages cristallins 

qui leur confère une très grande résilience, qui est la capacité de stocker l'énergie de déformation 

élastique. D'un point de vue scientifique, les VMs sont fascinants car le nombre de leurs 

propriétés et comportements importants commencent à peine à être compris. Une partie du défi 

de leur compréhension vient du fait qu'il est beaucoup plus difficile de caractériser la structure 

(en particulier les défauts de la structure) d'un matériau amorphe que d'un matériau cristallin. 

Le développement de la recherche expérimentale et numérique tel que la méthode de la 

dynamique moléculaire a couvert un large éventail de sujets dans les VMs, allant de la 

conception d'alliages (y compris le développement de nouveaux matériaux composites à 

matrice de VM) et des études de la structure à l'échelle atomique à des études très pratiques du 

comportement mécanique.  

2. Bref historique des verres métalliques massifs (BMG) 

Le premier verre métallique massif « Bulk Metallic Glass (BMG) » rapporté, obtenu 

scientifiquement, était l'alliage Au75Si25 produit à Caltech par Klement, Willens et Duwez en 

1959 [1]. Dans un chapitre de livre, intitulé Metallic glasses-historical background, Duwez 

décrit la première expérience, basée sur "gun technique" comme "un succès combiné à un 

échec". Le succès a été donné par suffisamment de verre métallique obtenu pour faire le modèle 

de Debye–Scherrer. L'échec a été la destruction de l’appareil. Duwez dit : «la pression de choc 
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était trop élevée et environ la moitié des appareils se sont désintégrés, envoyant des morceaux 

chauds cassés dans le laboratoire » [2]. Cet alliage et d'autres ont dû être extrêmement refroidis 

rapidement pour éviter la cristallisation. Une conséquence importante de cela est que les verres 

métalliques ne peuvent être produits que dans un nombre de formes (généralement des rubans, 

des feuilles ou des fils) dans lesquelles la dimension est petite pour que la chaleur puisse être 

extraite assez rapidement pour atteindre la vitesse de refroidissement nécessaire. L’élaboration 

des VMs passe par des dates historiques importantes qui sont résumées dans le tableau I.1.  

Tableau I.1 : Synthèse de l'évolution historique des verres métalliques [3]. 

 

En conséquence, les échantillons de verre métallique (à quelques exceptions près) étaient 

limités à des épaisseurs inférieures à cent micromètres [3]. En 1969, Chen et Turnbull [3] (voir 

tableau I.1) ont réussi à former des sphères amorphes en Pd–M–Si (où M=Ag, Cu ou Au) à 

des vitesses de refroidissement critiques de 100 à 1000 °C. s-1. En 1976, Liebermann et Graham 

ont développé une nouvelle méthode de fabrication de rubans minces en métal amorphe sur une 

roue à rotation rapide [4]. En 1992, le premier alliage amorphe commercialisé, Vitreloy 1 - Vit1 

(41.2% Zr, 13.8% Ti, 12.5% Cu, 10% Ni et 22.5% Be), a été développé à Caltech (par W.L. 

Johnson et A. Peker), dans le cadre de la recherche du ministère de l'énergie et de la NASA sur 

les nouveaux matériaux aérospatiaux. En 2001, Kündig à l'ETH Zürich étudia les alliages Zr–

Ti–Cu–Ni–Al en se concentrant sur ceux similaires à Vit105 (Zr52.5Ti5Cu17.9Ni14.6Al10) – un des 

meilleurs alliages qui ont été vitrifiés [5]. En 2004, deux groupes ont réussi à produire un verre 

métallique en acier, l’un au Oak Ridge National Laboratory, l’autre à l’Université de Virginia. 

Le produit est non magnétique à température ambiante et significativement plus fort que l'acier 

conventionnel, bien qu'un long processus de recherche et de développement reste secret [3]. En 

2010, le concept selon lequel les verres métalliques ne sont pas très résistants a été inscrit dans 

l'histoire par Marios Demetriou et ses collègues du « California Institute of Technology » et 

« University of California ». Demetriou et al. [6] ont développé un verre métallique à base de 

palladium (avec la formule Pd79Ag3.5P6Si9.5Ge2 [6]) qui est non seulement dur mais aussi 

résistant que l'acier. La résistance à l’endommagement de ce verre métallique, sa combinaison 

de résistance et de ténacité, est plus élevée que tout autre matériau connu et étudié. Dans [6] 
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Demetriou annonce une autre application potentielle de ce matériau : « De nombreux alliages 

de métaux nobles, dont le palladium, sont actuellement utilisés en dentisterie en raison de leur 

inertie chimique et résistance à l'oxydation, au ternissement et à la corrosion. En raison de sa 

capacité supérieure de tolérance aux dommages, le présent alliage de palladium peut être 

considéré comme une alternative supérieure aux alliages dentaires de palladium 

conventionnel. […] L'absence de tout élément considéré comme toxique ou allergène dans la 

composition du présent verre favorisera probablement une bonne compatibilité biologique ». 

3. Cycle thermique d’élaboration des verres métalliques 

Un verre est traditionnellement considéré comme un solide non cristallin formé par 

refroidissement continu à partir de l'état liquide. Ainsi, les verres métalliques ne sont pas 

essentiellement différents du silicate ou de l'oxyde des lunettes ou des polymères organiques, 

sauf que des taux de solidification plus élevés sont nécessaires pour produire des alliages 

métalliques vitreux. On peut, pour avoir une vision de ce qui se passe lors du refroidissement 

d’un alliage métallique, tracer l’évolution d’une propriété thermodynamique (enthalpie H ou 

volume V) en fonction de la température (voir figure I.1) [7].  

 

Fig. I.1 : Variation du volume ou de l’enthalpie en fonction de la température durant les 

processus de chauffage et de refroidissement [7]. 

Lorsque la température d’un métal en fusion diminue, la solidification provoque généralement 

(à la température de fusion Tf) une diminution brutale de l’enthalpie ainsi que du volume. 

Pendant cette solidification, les atomes se réorganisent pour créer une structure cristalline qui 

minimise leur énergie libre, permettant ainsi au système de rester à l’équilibre 

thermodynamique (courbe en pointillés de la figure I.1). Cette réorganisation nécessite un 

certain temps qui dépend des éléments en présence. Il est donc possible d’éviter cette 

cristallisation en augmentant la vitesse de refroidissement pour ne pas laisser le temps aux 
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atomes de se réorganiser. On arrive ainsi à garder le système à l’état liquide en dessous de la 

température « normale » de solidification. Dans ce cas, l’enthalpie continue à diminuer de 

manière continue et on aboutit à un état de la matière, appelé liquide surfondu, où le système 

est en équilibre métastable. Dans cette zone, les atomes continuent de se réorganiser pour rester 

dans cet état d´équilibre thermodynamique partiel. Cependant la température continue de 

diminuer, et par conséquent l´énergie est liée à l’activation thermique ; on aboutit alors à une 

température critique où les atomes n’ont plus le temps nécessaire pour se réorganiser et la 

structure reste donc figée dans le temps d’observation considéré. Cette température critique est 

appelée température de transition vitreuse (Tg), elle est définie empiriquement comme la 

température à laquelle la viscosité atteint 1012 Pa.s [8]; en dessous de cette limite le verre ainsi 

formé est hors équilibre thermodynamique. L’organisation du verre métallique peut donc être 

comparée à celle du liquide que l’on observe à un moment donné. On comprend ici l’importance 

fondamentale du couple temps-température sur les évolutions possibles de ce système considéré 

en hors équilibre thermodynamique. 

4. Techniques d’élaboration et de caractérisation des VMs 

a. Techniques d’élaboration expérimentales des verres métalliques 

Pour fabriquer une variété de verres métalliques (VMs), les techniques de fusion et de 

trempe ont été largement explorées et développées au cours des dernières décennies. 

Expérimentalement, les VMs ont été élaborés par plusieurs techniques telles que « trempe sur 

roue, refroidissement par éclaboussures, filage par fusion, … et techniques de trempe par laser 

pulsé » [9-10]. Par exemple, la figure I.2 montre la technique « trempe sur roue ».  

 

Fig. I.2 : Dispositif expérimental de fabrication du VM par « trempe sur roue» [11]. 

Le métal (A) est fondu par des bobines d'induction (I) et poussé par la pression du gaz (P), dans 

un jet à travers un petit orifice dans le creuset (K) sur le tambour de rotation (B) où il est 
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rapidement refroidi pour former le ruban de matériau amorphe (C). La figure I.3 montre une 

variété de systèmes métalliques selon leur vitesse de refroidissement critique, Rc, et leur 

épaisseur critique, dc, en fonction de leur température de transition vitreuse réduite, Tg/Tliq, où 

Tliq est la température de fusion [12]. Ce diagramme montre également une variété de techniques 

de traitement et la plage de leur vitesse de refroidissement effective. La vitrification des métaux 

à élément unique nécessite un taux de refroidissement critique très élevé en utilisant des 

techniques expérimentales nanométriques spéciales ou en utilisant des simulations sur 

ordinateurs. En ajustant les paramètres du procédé dans des techniques de fabrication additive, 

il est possible d'atteindre une vitesse de refroidissement effective de l'ordre de 103 à 108 K/s. 

Les procédés traditionnels, tels que « fonderie », « filage par fusion », ou « atomisation de gaz 

» ont des limites intrinsèques à la fabrication des VMs avec des complexités géométriques et 

des dimensions variables. D’autre part, des avancées récentes ont permis d’adopter des 

techniques de fabrication additive pour la fabrication de structures complexes à base de VM en 

raison de leur taux de trempe rapide [13–17]. 

 

Fig. I.3 : Vitesse de refroidissement critique, Rc, et épaisseur critique de coulée, dc, pour diverses 

formes d’alliages métalliques en fonction de leurs températures de transition vitreuse 

réduites, Tg / Tliq, corrélée avec la variété de techniques de trempe [12]. 

Généralement, les méthodes de fabrication additive sont appliquées pour produire des 

géométries et des composants complexes à partir d'une variété d'alliages métalliques et de 

polymères conventionnels. De plus, les techniques « fusion sur lit de poudre (PBF) » comme 

« fusion laser sélective (SLM) » [18-19] ou « fusion sélective par faisceau d’électrons(SEBM) » 

[20], en plus « dépôt d’énergie dirigé (DED) » telle que « mise en forme de filet par laser 



A. Khmich                                                                 22 

 

(LENS) » [21] ont un potentiel élevé pour surmonter les limites des méthodes traditionnelles. 

Les techniques additives de fabrication ont récemment fait l'objet d'une attention considérable 

comme des techniques prometteuses pour fabriquer des géométries complexes avec une 

épaisseur souhaitable, qui n'étaient pas autrement possible. Elles pourraient être très bénéfiques 

pour fabriquer des produits biologiques minces et des dispositifs complexes, tels que les 

prothèses endo-cavitaires (stents cardiovasculaires) [12,22-23], en particulier utilisant des 

verres métalliques. 

b. Techniques de caractérisation expérimentales des verres métalliques 

Les structures des cristaux simples sont très dégénérées, de sorte que la résolution de la 

structure cristalline peut être simplifié pour identifier la cellule unitaire et les types limités de 

réseau de Bravais. En outre, pour les cristaux, une grande partie du puzzle de la structure est 

résolue a priori. Pour les VMs, cependant, la reconstruction directe de la structure 3D, même 

localement, est une proposition très difficile. De nombreuses techniques expérimentales 

peuvent être utilisées pour extraire des informations statistiques sur la structure à moyen terme 

des VMs, mais les données ne peuvent généralement pas fournir une image complète. 

Néanmoins, les résultats expérimentaux servent toujours de référence contre laquelle tout 

modèle structurel hypothétique devrait être vérifié. Parmi les techniques de caractérisation des 

VMs, on cite [24] : 

- Diffraction des rayons X (XRD) ou diffraction des neutrons : c’est une technique 

largement utilisée pour l'analyse structurale. Le diagramme de diffraction intégré pour 

les matériaux amorphes est souvent diffus, avec une première diffraction large 

maximale (halo) et plusieurs autres qui s’humidifient et diminuent rapidement [25] ; 

- Structure fine d'absorption des rayons X (XAFS) : y compris la structure fine 

d'absorption des rayons X étendue (EXAFS) et l'absorption des rayons X près de la 

structure du bord (XANES), est une méthode couramment utilisée pour la 

caractérisation des VMs. XAFS mesure le coefficient d'absorption spécifique à 

résolution énergétique d'un matériau [26] ; 

- Microscopie électronique à fluctuation (FEM) : c’est une technique de microscopie 

électronique particulièrement sensible à des caractéristiques structurelles à moyenne 

portée (de l'ordre de 1 nm) [27]. En balayant l’échantillon à l'aide d'un faisceau de 

rayons X de taille nanométrique et en mesurant de la fluctuation de l'intensité de 

diffusion, on peut évaluer le degré d’ordre à moyen terme dans le matériau. Si le verre 

est complètement sans particularité et isotrope à l'échelle de la longueur de la taille 



A. Khmich                                                                 23 

 

du faisceau, le FEM ne devrait produire aucune fluctuation évidente. Cependant, si 

une certaine corrélation structurelle à moyen terme existe, ce qui rend la structure 

anisotrope à l'échelle de longueur correspondante, le FEM peut mesurer des 

fluctuations importantes dues aux différentes orientations des grappes de taille 

moyenne à travers l'échantillon, voir la figure I.4. Cette technique s'est avérée très 

efficace pour détecter l'inhomogénéité structurale des amorphes de germanium et de 

silicium, où la structure à moyenne portée ressemble à l'ordre cristallin, formant des 

entités appelées para-cristaux [27] ; 

 

Fig. I.4: Croquis montrant comment le FEM fonctionne pour détecter la corrélation structurale 

à moyen terme [27]. 

- La microscopie électronique à transmission (TEM) : la TEM et la TEM à haute 

résolution (HRTEM) permettent une observation directe de la structure au niveau 

atomique, mais uniquement sous la forme d'une image 2D projetée [28]. Pour les 

cristaux, ce n'est pas un problème majeur car la structure 3D peut généralement être 

dérivée à partir de l'image à 2D. Ce n’est cependant pas possible pour la plupart des 

verres métalliques ; 

- Résonance magnétique nucléaire (NMR) : elle a été appliquée pour étudier la 

symétrie locale autour de certains atomes dans les VMs [29]. Elle mesure le gradient 

de champ électrique autour des noyaux quadripolaires, ce qui indique la symétrie 

locale car elle disparaît sous forme de symétrie locale plus élevée telle que l'ordre 

icosaédrique parfait. L'avantage de cette méthode est sa grande sensibilité à la 

symétrie locale spécifique à l'élément. L'inconvénient, cependant, est qu'elle ne 

détecte que les degrés de symétrie d'ordre élevé, mais ne peut pas déterminer le type 

exact de la symétrie. 
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5. Structure des verres métalliques  

a. Caractérisation de la structure des verres métalliques 

La configuration atomique exacte des VMs reste un mystère intrigant depuis leur 

découverte il y a quelques décennies. Les images du microscope électronique à transmission 

(TEM) montrées sur la figure I.5 (a,b) démontrent la différence entre l’emballage atomique 

d'un alliage cristallin prototypique et celui d'un verre métallique prototypique, respectivement. 

Dans l'alliage cristallin (figure I.5.a), l'image TEM clairement résout l'ordre à longue distance 

(LRO), c'est-à-dire la symétrie de translation, des atomes à l'intérieur d'une zone bien définie de 

plans de cristal. Cependant, même de telles images à haute résolution atomique ne peuvent 

révéler une structure ou un ordre distinct dans le verre métallique (figure I.5.b) [12,30]. 

 

Fig. I.5 : Structure au niveau atomique d’un métal cristallin (a) et d’un verre métallique 

(b) [30]. Dans (c) et (d), en utilisant la diffraction de faisceaux d'électrons de 

diamètre nanométrique, l'ordre à court et moyen termes (SRO et MRO) dans le 

verre métallique devient évident [31]. 

Le résultat de diagrammes de diffusion d'électrons, la soi-disant diffraction d'électrons à zone 

sélectionnée « selected-area electron diffraction (SAED) », est illustré pour les alliages 

cristallins et vitreux dans l'encart de la figure I.5 (a,b), respectivement. Le motif SAED pour le 

matériau cristallin montre un ensemble de taches nettes et lumineuses, chacune étant le résultat 

de forts pics d'interférence qui résultent de l'ordre à longue portée (LRO) de plans cristallins 

similaires. En revanche, et en l'absence du LRO dans le matériau vitreux, les pics d'interférence 

sont tachés dehors, ne laissant qu'un motif de diffraction, sous forme de halos diffus, comme le 

montre la capture insérée dans la figure I.5.b. Bien qu’un motif de halos diffusifs soit une 
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signature des verres métalliques, il ne fournit pas plus d'informations sur les détails de leur 

structure atomique [12]. Récemment, la structure des VMs a été largement modélisée comme 

comprenant une interpénétration de clusters quasi équivalents, c'est-à-dire une coordination 

polyédrique, comme initialement suggéré par Kasper et Frank, pour modéliser la structure 

d'alliages complexes [32-33]. Sur la base de ce modèle, chaque atome dans l'alliage est entouré 

par un nombre préféré d'atomes voisins qui sont disposés dans sa coquille de voisins les plus 

proches avec une composition chimique préférée. Ces arrangements atomiques locaux à 

l'échelle de longueur de la coque la plus proche voisine définit les motifs d'ordre à courte portée 

(Short-Range Order : SRO) des VMs [34-35]. Ces clusters SRO se connectent ensuite, et se 

chevauchent même, les unes aux autres, tout au long de l'alliage vitreux et forment une variété 

de configurations au-delà de la coque du plus proche voisin, sur une échelle de quelques 10 Å, 

qui est connu sous le nom d'ordre à moyen terme (Medium-Range Order : MRO). Le modèle 

SRO et MRO de la structure des VMs a été fortement soutenu par des modélisations 

informatiques basées sur les simulations de la dynamique moléculaire à grande échelle, et a été 

appliqué avec succès pour expliquer les observations expérimentales [36-38]. Il convient 

également de noter qu'une « observation directe » des structures SRO et MRO dans les VMs a 

été récemment rapportés dans des expériences de diffraction d'électrons nano faisceaux 

« nanobeam electron diffraction (NBED) » en exploitant un diamètre sous-nanométrique de 

faisceau d'électrons pour acquérir les diagrammes de diffraction à partir d'une région à l'échelle 

nanométrique des VMs [31], comme le montre la figure I.5 (c,d). Hirata et al. [3,31] ont fait 

des observations directes de l'atome à l’ordre local des VMs et ont révélé que les matériaux 

amorphes n’ont aucune symétrie de translation et de rotation à l'échelle nanométrique à cause 

de leur arrangement atomique désordonné. Donc, il est assez difficile de caractériser 

expérimentalement leur structure atomique par diffraction conventionnelle, spectroscopique et 

techniques d’imagerie. La figure I.6 montre des modèles XRD des spécimens de tige en cuivre 

moulé Cu94-xZrxAl5.5Nb0.5 (x=41,44,47,50 at.%) d'un diamètre de 2 mm, respectivement. Les 

motifs XRD des spécimens révèlent seulement un pic halo typique, et aucun pic correspondant 

aux phases cristallines. Selon Peker et al. [39], ces alliages peuvent être considérés comme 

ayant une nature amorphe. 
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Fig. I.6 : Modèles XRD de spécimens de tige vitreuse Cu94-xZrxAl5.5Nb0.5(x=41,44,47,50 at.%) 

avec un diamètre de 2 mm [39]. 

b. Modélisation de la structure des verres métalliques 

Divers modèles structuraux, tels que celui de Bernal « Dense Random Packing », celui 

de Gaskel ‘short-range order’ et le modèle récent nommé ‘solute centred quasi-equivalent 

cluster models’, ont été proposés au cours des 50 dernières années [3]. Selon les références 

[24,31,40], l'étude de la structure des VMs comporte deux défis majeurs: comment construire 

une structure amorphe tridimensionnelle réaliste, utilisant des outils expérimentaux et / ou 

informatiques et comment caractériser efficacement une structure amorphe donnée et extraire 

les principales caractéristiques structurales pertinentes et fondamentales de la formation et des 

propriétés du VM, en utilisant des paramètres structuraux (RDF, facteur de structure, numéro 

de coordination, distribution de l'angle de liaison, analyse du voisin commun, Tessellation de 

Voronoi, …) [3,24], dont certains seront détaillés dans le deuxième chapitre.  

c. Structure icosaédrique des verres métalliques 

Le développement de méthodes de calcul telles que « Reverse Monte Carlo » (RMC), la 

dynamique moléculaire classique et la dynamique moléculaire ab initio, a facilité l'accès aux 

propriétés des verres métalliques. Ces méthodes de calcul computationnelles fournissent des 

outils supplémentaires à l'expérience pour mieux comprendre le comportement de ces 

matériaux, et également pour donner des détails microstructuraux supplémentaires que les 

méthodes expérimentales restent incapables de fournir. Dans ce contexte, de nombreuses études 

ont montré que la structure icosaédrique est un paramètre clé dans l'évolution microstructurale 

des verres métalliques [24,41]. Plusieurs recherches basées sur des méthodes de simulations 

numériques ont été consacrées à la structure au niveau atomique des verres métalliques 
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monoatomiques, binaires et multi-composants, qui ont montré que les amas icosaédriques 

prédominants en formant l’ordre à court terme (Short-Range Order : SRO) sont <0,1,10,2> et 

<0,0,12,0 > en verre métallique monoatomique et binaire, respectivement, et se comportent 

comme une barrière devant la nucléation et la croissance de la cristallinité [42]. De plus, après 

refroidissement rapide, selon la figure I.7 illustrant la comparaison entre la fonction de 

distribution radiale (RDF) d’un liquide et d’un verre métallique, l’analyse de la RDF montre 

qu’un développent d’un ordre à courte distance en premier voisinage et la subdivision du 

deuxième pic devient plus claire indiquant la formation de l'état vitreux et prouvant le 

développement et l'amélioration d'un deuxième comportement structurel en termes de MRO. 

 

Fig. I.7 : Fonction de distribution radiale (RDF) d’un liquide et d’un verre métallique [43]. 

6. Aptitude de formation des verres métalliques : GFA 

La formation des VMs est qualifiée par le terme (Glass Forming Ability : GFA) qui définit 

la facilité ou la difficulté de formation de l’état vitreux par la transition du liquide surfondu vers 

un verre solide par refroidissement rapide. C’est un facteur qui fournit une prévision dans 

l’étude de VMs et dont la définition standard reste jusqu'à présent indéterminée sachant que de 

nombreux indicateurs ont été développés et proposés. Du point de vue de l'ingénierie, plus le 

refroidissement critique est faible et plus l'épaisseur critique est élevée, plus la capacité de 

formation d'un verre métallique est élevée [44]. La difficulté est de mesurer avec précision le 

taux de refroidissement critique, l'épaisseur critique dépend des paramètres de traitement. Les 

scientifiques ont adopté un paramètre pour caractériser la GFA qui est la température de 

transition vitreuse réduite Trg défini comme un rapport entre la température de transition 

vitreuse Tg et la température du liquidus Tl (Trg = Tg / Tl). Les VMs avec des GFA élevés sont 

considérés comme ayant un Trg importantes comprise entre 0.66 et 0.69 [45]. Plus la 

température réduite est élevée plus la viscosité sera élevée et donc la masse fondue d'alliage 

pourrait être facilement solidifiée à l'état vitreux à une vitesse de refroidissement critique faible. 
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Lorsque cette température est diminuée, le taux de cristallisation d'un liquide surfondu est 

déterminé à la fois par la force motrice croissante (énergie libre) et par la résistance croissante 

à la relaxation (viscosité). Les deux ont des effets opposés et leur compétition conduit au 

diagramme schématique TTT (transformation temps-température) présenté à la figure I.8, dans 

lequel la frontière séparant l'amorphe et les états cristallisés prennent une forme de nez. Pour 

une bonne GFA, le nez doit être poussé au côté droit (c.-à-d. échelle de temps plus longue). Une 

région surfondue étroite (ou une température de transition vitreuse réduite élevée, (Trg = Tg / Tl) 

faciliterait également la formation du verre [46]. Donc, pour éviter la cristallisation et obtenir 

l’état vitreux, il faut effectuer un refroidissement rapide, c.-à-d. abaisser la température dans 

moins de temps possible, et cela nous oriente de se situer au-dessous de la courbe bleue [47]. 

 

Fig. I.8 : Diagramme schématique TTT [47]. 

Un autre critère, basé sur le rapport entre les rayons atomiques de l’alliage ; plus la différence 

de taille entre les atomes de soluté et ceux du solvant est élevée, meilleure sera la GFA (0.6 ≤ 

𝑅𝐵 /𝑅𝐴 ≤ 0.85) [48-49]. Selon Inoue [50-51], la GFA des VMs est gouvernée par trois règles 

empiriques formulées comme suit : i) La formation de verre devient plus facile avec le nombre 

croissant de composants dans le système d'alliage qui doit contenir au moins trois composants. 

ii) Une différence de taille atomique significative devrait exister entre les éléments constitutifs 

de l'alliage. Il a été suggéré que des différences de taille atomique supérieures à environ 12 % 

parmi les éléments constitutifs principaux, sont nécessaires. iii) Les principaux éléments 

doivent avoir une enthalpie de mélange négative. Il a été proposé aussi que la GFA est liée 

directement à la région surfondue définie par la différence entre la température de cristallisation 

(Tx) et la température de transition vitreuse (Tg) (ΔTx = Tx − Tg) et que les VMs avec des valeurs 
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de ΔTx plus larges sont plus résistants à la cristallisation [52-53]. De plus, la GFA est liée à une 

corrélation entre le paramètre γ= 
𝑇𝑥

𝑇𝑔+𝑇𝑓
 (avec Tf est la température de fusion) et la vitesse de 

refroidissement critique et l’épaisseur critique [54-55]. 

7. Propriétés mécaniques des verres métalliques 

La différence structurale entre les verres métalliques et leurs homologues cristallins leur 

fournissent des propriétés mécaniques extraordinaires telles qu’une haute résistance, une haute 

résilience et une déformation plastique localisée lors du chargement. La nature principale des 

liaisons atomiques dans les alliages métalliques vitreux et cristallins est similaire, qui sont 

principalement de nature métallique (liaisons métalliques). Cependant, quelle que soit la 

similitude de la nature des liaisons atomiques, les verres métalliques présentent des propriétés 

mécaniques significativement différentes par rapport aux alliages cristallins conventionnels. 

Les propriétés élastiques et plastiques des verres métalliques sont parmi les secrets derrières 

leurs fameuses applications. 

a. Limite élastique proche de la limite théorique 

Les verres métalliques ont une limite d'élasticité et une dureté remarquablement plus 

élevées que leurs homologues cristallins, qui sont beaucoup plus proches de la limite théorique 

des matériaux. De plus, les VMs ont une limite élastique et une résilience exceptionnellement 

élevées, leur permettant de stocker une quantité sensiblement plus élevée d'énergie élastique 

par unité de volume par rapport à leurs polymorphes cristallins [56]. La physique de ces 

propriétés mécaniques supérieures dans les VMs est attribuée à leur structure amorphe, c'est-à-

dire le manque de symétrie de translation dans leur structure atomique. En raison de leur 

structure atomique désordonnée, les VMs n'ont clairement pas de systèmes de glissement 

cristallographique bien définis et induits par des mécanismes de dislocation. Par conséquent, 

leurs mécanismes de déformation sont fondamentalement différents par rapport aux métaux 

cristallins. En l'absence de mécanismes induits par la dislocation, les VMs présentent une limite 

d’élasticité plus élevé proches de la limite théorique par rapport à leurs homologues cristallins, 

et autour de 2.6 % [57] de déformation élastique à température ambiante [58-59]. Cependant, 

ils souffrent d'un manque de ductilité en traction à température ambiante, ce qui est un 

inconvénient important dans leur application structurale répandue.  

b. Propriétés élastiques : haute résilience 

L’absence de défauts cristallographiques (les systèmes de glissement de dislocation) est 

un obstacle devant la déformation plastique dans les VMs. Par conséquent, ils présentent une 
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ultrahaute élasticité plus proche de leur résistance théorique [56]. En revanche, les modules 

élastiques de la coquille atomique du plus proche voisin dans les VMs est similaire à celle des 

cristaux métalliques correspondants [56,60]. Cependant, des instabilités topologiques se 

produisent sous contrainte appliquée en raison de l’absence d’ordre à longue distance ce qui 

conduit à des déformations anélastiques locales. Ces déformations anélastiques apparaissent 

macroscopiquement comme rigidité abaissée, c'est-à-dire un module d'Young plus petit que la 

contrepartie cristalline correspondante [60]. Les VMs ont une combinaison inhabituelle de 

limite d'élasticité élevée et faible module d'Young. En effet, une résilience plus élevée est 

corrélée à un coefficient de perte plus faible dans la charge élastique cyclique. Le coefficient 

de perte reflète la contribution du flux plastique local dans la perte d'énergie [61]. On peut voir 

que les verres métalliques sont des matériaux exceptionnellement résilients. La limite élastique 

et la résilience élevées rendent les VMs parmi les matériaux potentiellement attractifs pour 

diverses applications et même des applications à l'échelle nanométrique [56,62-64]. 

c. Propriétés plastiques : plasticité localisée sévère 

Bien que l'absence de dislocations et de systèmes de glissement dans les VMs leur confère 

une limite d'élasticité exceptionnelle et des propriétés élastiques, il en résulte également des 

effets indésirables sur leur déformation plastique. À des températures relativement basses 

respectant leur température de transition vitreuse (Tg), les VMs présentent presque une ductilité 

nulle et une rupture catastrophique sous traction, similaire aux matériaux intrinsèquement 

cassants, tels que des verres de silicate [65-68]. Cependant, la rupture en traction des VMs 

s'accompagne de certaines caractéristiques fractographiques différentes des verres en silicate 

[69]. L'absence de ductilité macroscopique en traction (similaire au verre silicaté), et la présence 

des caractéristiques de rupture ductile en surface (différentes du verre de silicate) dans les VMs 

ont été attribuées à une localisation sévère de la déformation plastique dans des bandes 

microscopiquement étroites appelées bandes de cisaillement (SBs) [67-68,70-71].  Pour décrire 

l'origine et le mécanisme de formation des bandes de cisaillement et de plasticité hétérogène 

dans les VMs, plusieurs théories ont été suggérées [65,72-73]. Ces théories sont principalement 

basées sur deux mécanismes atomiques. L'un est le « mécanisme de volume libre » qui propose 

une dilatation induite par la déformation et ramollissement local dans la structure amorphe des 

VMs [74]. L'autre mécanisme atomistique est basé sur les transformations de cisaillement local 

et propose un cisaillement local et coopératif des amas/clusters atomiques sous déformation 

appliquée [75]. Une fois qu'une région locale est cisaillée plastiquement à un niveau de 

contrainte élevé, il devient plus doux que ses régions environnantes non cisaillées. Par 

conséquent, il devient plus sensible à l'écoulement plastique ultérieur. Cela conduit à une 
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concentration spontanée et auto-catalytique de déformations plastiques en bandes de 

cisaillement localisées [73]. En particulier, selon la théorie de l'Argon [75], ces transformations 

de cisaillement sont les unités fondamentales de plasticité dans les VMs. Le fonctionnement 

d'une zone de transformation de cisaillement (STZ) pour accueillir une certaine quantité de 

contrainte de cisaillement appliquée introduit une distorsion localisée dans les atomes 

environnants également. Cette distorsion, à son tour, peut activer d'autres STZ. 

d. Ténacité des verres métalliques 

La ténacité à la rupture est une mesure de la capacité portante d’un matériau avant la 

rupture, et est une propriété critique déterminant les performances mécaniques globales d'une 

pièce mécanique à résister à la propagation d'une fissure. Les métaux amorphes présentent donc 

des valeurs de ténacité qui varient d’aussi bas que les valeurs caractéristiques des céramiques 

fragiles et aussi élevés que les valeurs caractéristiques des métaux d'ingénierie. Selon la figure 

I.9, Ashby a sélectionné des matériaux présentant une large gamme d'ingénierie dont les rubans 

de verres métalliques et les VMs massifs font partie [76]. 

 

Fig. I.9 : Ténacité à la rupture en fonction du module d'Young pour différents matériaux [76]. 

e. Dureté des verres métalliques 

La dureté est la propriété mécanique qui influence principalement les capacités de 

résistance à l'usure d'un matériau. Puisque la dureté est comprise pour être une mesure de la 

contrainte d'écoulement, elle est en corrélation linéaire avec la limite élastique du matériau. La 

dureté de Vickers tracée pour différents matériaux dans la figure I.10 montre que les métaux 

https://fr.wikipedia.org/wiki/Fissure_(mat%C3%A9riau)
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amorphes démontrent un avantage sur les métaux cristallins en termes de dureté [77]. 

 

Fig. I.10 : Dureté de Vickers tracée pour différents matériaux [77]. 

8. Propriétés chimiques des verres métalliques 

Les verres métalliques sont caractérisés par une meilleure résistance contre la corrosion 

et l’abrasion. Cette propriété rend les VMs une matière première cruciale dans la fabrication des 

instruments chirurgicaux et microchirurgicaux [78]. La haute résistance à la corrosion et la 

biocompatibilité des VMs peuvent s’expliquer par l’absence de défauts structuraux, tels que les 

joints de grains, en particulier à la surface des verres métalliques, ainsi que leur homogénéité 

chimique, qui agissent comme des sites d'oxydation. Une telle homogénéité structurale et 

chimique permet la formation d'une couche protectrice uniforme et solide à la surface des VMs 

responsables de leur résistance à la corrosion plus élevée que leurs homologues cristallins [78]. 

La composition des VMs jouent également un rôle important dans leur résistance à la corrosion. 

Les VMs ont reçu une attention considérable en tant que nouveaux matériaux biodégradable 

présentant plusieurs propriétés par rapport à leurs homologues cristallins [79]. La plupart des 

connaissances actuelles sur la biocompatibilité des VMs ont été obtenues par le biais des 

expériences empiriques et l'observation des interactions entre les VMs et les tissus et cellules. 

9. Propriétés magnétiques des verres métalliques 

Les amorphes magnétiques sont ceux qui ont trouvé le plus grand nombre d'applications 

à ce jour, pour les aimants (magnétiques durs) et, surtout, dans les domaines de l’électronique 

et de l’électrotechnique (magnétiques doux). Généralement, les verres métalliques contenant 
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entre 70 et 90 % de métaux de transition (Fe, Co, et Ni) [80-81] sont ferromagnétiques doux 

avec des températures de Curie supérieures à la température ambiante [82]. En l’absence de 

réseau cristallin, on peut supposer qu'il n’y a pas d’anisotropie magnétique dans ces alliages 

amorphes. Cependant, en raison des conditions de préparation, les rubans de ces alliages ont 

toujours une anisotropie plus ou moins locale. Cette anisotropie peut être réduite par simple 

traitement thermique, ou orientée par traitement thermique sous champ ou sous contrainte [83].  

En l'absence de joints de grains et de précipités et avec une anisotropie magnétique très réduite 

(des perméabilités élevées), ces matériaux soumis à des champs magnétiques alternatifs 

produisent des pertes faibles et ils sont utilisées comme circuits magnétique dans de nombreuses 

applications. Ce ferromagnétisme doux fait que ces verres métalliques sont également très 

utilisés comme capteurs ultrasensibles. 

10.  Applications des verres métalliques 

Les verres métalliques sont ceux qui partagent les propriétés des métaux et des verres. En 

général, ils sont solides, ductiles, malléables, opaques et cassants. Ils ont également de bonnes 

propriétés physiques et mécaniques et une bonne résistance à la corrosion. En électricité et 

électronique comme les verres métalliques ont une résistance électrique élevée, ils sont utilisés 

pour créer une résistance standard précise, des mémoires informatiques et des capteurs de 

résistance magnétique [84]. En raison de leur haute résistance à la corrosion, les verres 

métalliques sont utilisés aussi dans l’industrie biomédicale et ils conviennent à la coupe et à la 

fabrication d'instruments chirurgicaux [85]. Ils peuvent également être utilisés comme 

matériaux prothétiques pour l'implantation dans le corps humain. Les propriétés magnétiques 

des VMs ne sont pas affectées par l'irradiation, ils sont parmi les candidats principaux dans le 

domaine d’ingénierie des réacteurs nucléaires [86]. Ils sont donc utiles pour préparer des 

conteneurs pour l'élimination des déchets nucléaires et des aimants pour les réacteurs à fusion. 

Les verres métalliques à base de chrome et de phosphore ont des résistances à la corrosion 

élevée et sont donc utilisés dans la surface intérieure des cuves du réacteur. Les VMs possèdent 

une résistance mécanique élevée et supérieure à celle des aciers courants et sont donc utiles 

comme éléments de renforcement dans le béton, le plastique et le caoutchouc. Des rubans 

solides de verres métalliques peuvent être utilisés pour un simple enroulement filamentaire pour 

renforcer les récipients sous pression et également pour construire de grandes roues volantes 

pour le stockage d'énergie. En raison de leur bonne résistance, de leur ductilité élevée et de leur 

bonne résistance à la corrosion, ils sont utilisés pour fabriquer des lames de rasoir et différents 

types de ressorts [87]. Les VMs ayant des propriétés magnétiques douces, ils sont utilisés dans 

les têtes de magnétophone, les noyaux de transformateurs haute puissance et les écrans 
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métalliques. Des VMs supraconducteurs sont utilisés pour produire des champs magnétiques 

élevés et un effet de lévitation magnétique [9]. Pour diverses propriétés caractérisant les VMs, 

ci-après, nous en citons quelques applications (voir les figures I.11-I.14) :  

a. Industrie du luxe et horlogerie  

Les plastiques ont révolutionné la conception industrielle en raison de leur polyvalence 

de mise en œuvre, leur résistance relativement faible a entravé leur utilisation dans les 

composants structuraux [44]. D'un autre côté, les verres métalliques offriraient une combinaison 

souhaitable de propriétés structurales et mécaniques supérieures et ont la possibilité d'être 

façonnés avec précision (net) en géométries complexes. Ils se caractérisent par une capacité de 

thermoformage (finition de qualité) et une résistance à la rayure qui leur confère une grande 

capacité d’être moulés par soufflage comme des plastiques afin de les fabriquer et de les intégrer 

dans l'industrie du luxe et horlogerie (figure I.11) [88].  

 

Fig. I.11 : Composants de luxe et horlogerie à base de verre métallique [88]. 

b. Coques et articles de sport 

Les verres métalliques ayant des bonnes propriétés élastiques et résistant plus aux rayures 

[86], cette propriété garantie aux VMs d’être utiles dans la fabrication des cadres externes des 

smartphones et des autres coques. Les verres métalliques ont une résistance à la déformation 

plastique qui les rend une matière première pour la fabrication des articles de sport (raquettes 

de golf et tennis, et les battes de baseball ...) dû à leur grande résistance contre l’amortissement 

de l’énergie cinétique incidente (figure I.12). Si par exemple des roulements à billes identiques 

sont déposés sur un VM d’un côté et d’autre côté sur un morceau d'acier inoxydable : la haute 

résistance et la faible rigidité du verre allient le roulement à billes pour qu'il rebondisse pendant 

longtemps, tandis que dans l'acier inoxydable, la faible résistance provoque une déformation 

plastique qui amortit rapidement l'énergie cinétique du roulement à billes. 
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Fig. I.12 : Coques et articles de sports construits du verre métallique [88-89]. 

c. Fabrication des instruments chirurgicaux  

En raison de l’amélioration du niveau de vie, de grandes demandes de biomatériaux sont 

attendues pour longtemps. La poursuite du développement de nouveaux biomatériaux, 

beaucoup plus sûrs et de bien meilleure qualité, en termes de propriétés biomédicales et 

mécaniques, présente donc un grand intérêt pour les chercheurs et les chirurgiens cliniciens. Par 

rapport à leurs homologues cristallins, les verres métalliques ont des structures amorphes 

uniques et présentent donc une résistance plus élevée, un module d'Young inférieur, une 

résistance à l'usure améliorée, une bonne endurance à la fatigue et une excellente résistance à 

la corrosion [87]. À cette fin, les VMs ont récemment attiré beaucoup d'attention pour les 

applications biomédicales. Ils présentent une excellente combinaison de propriétés et de 

capacités de traitement souhaitées pour des applications d'implants biomédicaux polyvalents. 

La haute résistance à la corrosion combinée à l’absence de joints de grains caractérisant les 

VMs, les rendent exploitables dans la fabrication des instruments chirurgicaux en biomédical 

grâce à leur non-réactivité avec les fluides du corps (figure I.13) [85,90-91].  

 

Fig. I.13 : Instruments chirurgicaux fabriqués du verre métallique [78,90]. 

d. Application en micromécanique  

Pour comprendre la résistivité fondamentale à l'usure, des tests ont été effectués sur un 
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verre métallique à base de Ni (Ni53Nb20Ti10Zr8Co6Cu3) et sur l’acier cristallin, à l'aide d'un 

glissement d’un disque roulant. Ishida et al. [91] ont trouvé que même après une courte durée 

de 8 h, les dents de l'acier était lourdement endommagées et usées (figure I.14). D'un autre 

côté, les dents du VM sont toujours en bonne santé, tout en tournant de plus longues durées. Il 

est conclu que les engrenages en VM présentent une excellente résistivité à l’usure et favorisent 

la longue durabilité du motoréducteur. Afin de clarifier la résistivité à l'usure supérieure du VM 

à base de Ni, des tests simplifiés d'usure par glissement et par roulement ont été effectués.  

 

Fig. I.14 : Comparaison morphologique obtenue en SEM de l’engrenage après essais de durabilité 

pendant 2500 h pour un verre métallique à base de Ni (a) et celui en acier cristallin 

après 8h de rotation (b) [91]. 

La perte d'usure du VM à base de Ni dans des conditions d'usure par glissement était plus 

importante que celle de l'acier, tandis que le VM à base de Ni présente une résistance à l'usure 

supérieure dans des conditions d'usure par roulement.  

11. Bandes de cisaillement 

La déformation le long des bandes de cisaillement « Shear Bands (SBs) » est un mode de 

déformation plastique omniprésent dans les matériaux. Dans les verres métalliques, les bandes 

de cisaillement sont particulièrement importantes car elles jouent un rôle décisif dans le contrôle 

de la plasticité et de la défaillance du matériau [67]. Sous des contraintes imposées, la 

déformation plastique des solides se produit par cisaillement d'une partie d'un matériau par 

rapport au reste, produisant un changement de forme. Dans les métaux cristallins, de tels 

événements de cisaillement se produisent souvent dans tout le corps se déformant, de sorte que 

la déformation plastique est répartie dans le matériau en créant des cisaillements et favorisant 

des glissements entre les plans atomiques générant ainsi des mouvements de dislocations. Le 

cisaillement, comme son nom l'indique, est une forme d’instabilité plastique qui localise les 
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grandes contraintes de cisaillement dans une bande mince lorsqu'un matériau est déformé. Les 

bandes de cisaillement ont été largement observées dans les métaux, les polymères, les solides 

granulaires et de nombreux autres matériaux [92-96]. Les SBs dans les verres métalliques 

méritent un traitement ciblé car elles ont de nombreuses caractéristiques uniques et jouent un 

rôle pivot dans le contrôle du comportement mécanique. Il est évident que les verres métalliques 

fracturés présentent un mode de rupture par cisaillement avec un angle de cisaillement par 

rapport à la direction de chargement. Après un essai de compression par exemple, de 

nombreuses bandes de cisaillement peuvent être observées et la formation de microfissures se 

produit par cisaillement en plusieurs étapes par dissipation d'énergie des bandes de cisaillement 

[97-98], comme le montrent les flèches sur la figure I.15, des SBs abondantes peuvent être 

trouvées à la surface et présentent une disposition intensive. Certaines bandes de cisaillement 

secondaires se propagent dans différentes directions. Il est suggéré que les bandes de 

cisaillement sont le principal mécanisme dominant la dynamique des écoulements plastiques. 

 

Fig. I.15 : Images MEB de surfaces latérales fracturées du verre métallique Pd75Si15Ag3Cu7 déformé 

à des vitesses de déformation de 2. 103 et 2. 104 s−1, respectivement (a) et (b) [97]. 

a. Zone de transformation de cisaillement 

Les transformations de cisaillement sont un processus ou événement élémentaire qui 

génère une déformation de cisaillement. Pour les métaux cristallins, le processus élémentaire 

est généralement le glissement des dislocations. Les verres métalliques n'ont pas de défauts 

aussi bien définis dans leur structure amorphe et pourtant ils sont capables de subir un 

écoulement plastique, d’où l’importance d’identifier le ou les événements élémentaires qui 

pourraient s'appliquer dans leur cas. De tels événements devraient à terme conduire à la 

formation de bandes de cisaillement. Argon a proposé le concept de transformation de 

cisaillement [75], un réarrangement coopératif d'un groupe d'atomes surmontant le point de 

selle (ou point d’activation) d'une barrière énergétique (dans un paysage énergétique 

potentielle). Cet événement élémentaire, désormais très largement utilisé pour analyser 
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l'écoulement plastique dans les solides amorphes, est inélastique, et sous cisaillement imposé, 

il libère l’énergie de la contrainte ou de la déformation lors du chargement élastique [67]. Une 

transformation en cisaillement implique un groupe d'atomes avec des déplacements atomiques 

beaucoup plus importants que dans la matrice environnante, et la région locale, y compris ces 

atomes sont souvent appelés une zone de transformation de cisaillement « Shear Tranformation 

Zone (STZ) » [99], bien qu'une telle zone ne puisse pas avoir facilement des limites 

reconnaissables. Une STZ n'apparaît qu'en réponse à des stimuli externes (par exemple tenseur 

de contrainte imposé), étant indéfinissable a priori dans la structure en verre statique avant 

déformation. La distribution des déformations contribuée par une transformation de 

cisaillement pourrait être représentée comme résultante à partir de la séquence hypothétique 

suivante [75] : une STZ est sculptée hors de la matrice, cisaillée, puis remise dans la matrice 

vitreuse, qui doit s'adapter élastiquement à la forme modifiée de la STZ, entraînant par la suite 

une déformation macroscopique globale de l'échantillon. Cet événement au niveau atomique 

d'une transformation de cisaillement isolée est très difficile à détecter et à caractériser dans les 

expériences. C'est probablement pourquoi la plupart des premiers travaux utilisaient la 

simulation numérique, qui reste aujourd'hui un outil populaire et puissant dans l'étude de la 

déformation des matériaux amorphes. La nature localisée et coopérative des transformations de 

cisaillement a été confirmée par de nombreux chercheurs, par ex. dans des simulations des 

modèles de verre en 2D [99-101]. Plusieurs caractéristiques spécifiques des STZs ont un intérêt 

particulier : leur forme et leur taille, l'énergie d'activation de la transformation, leur corrélation 

avec la structure locale et l’implication pour le comportement mécanique global. Tanguy et al. 

[102] ont simulé le chargement athermique quasi-statique d'un modèle de verre 2D, et les 

événements plastiques locaux ont été identifiés sur la base du déplacement non affine des 

atomes. Comme illustré dans la figure I.16, la distribution des déplacements atomiques associés 

à l'événement élémentaire est très hétérogène. Le champ de déplacement concentré autour de 

chaque STZ est quadripolaire et se désintègre fortement du centre de STZ à la matrice 

environnante. La taille de STZ peut donc être estimée, mais il convient de noter qu’il n’existe 

pas de frontière séparant les atomes qui ont participé à l’événement et ceux qui ne l'ont pas. 

Dans la limite athermique, tous les atomes du système agissent comme une partie de 

l'événement plastique, bien que très différent étendues. À température finie, cependant, le bruit 

thermique peut maculer des corrélations spatiales, de sorte qu’au-dessus d’une certaine distance 

du centre de STZ, le déplacement atomique dû à l'événement plastique n'est pas supérieur à 

l'amplitude des vibrations thermiques. Cela permet de définir la taille de STZ en définissant une 

valeur seuil (par exemple le niveau correspondant au bruit thermique) pour un paramètre choisi 

(déplacement atomique, contrainte ou déformation). À basse température, les transformations 
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de cisaillement sont entraînées par activation mécanique, et ce sont les événements élémentaires 

pour la déformation plastique. 

 

Fig. I.16 : Champ de déplacement des STZ dans un verre modèle 2D sous chargement athermique 

quasi-statique. La distribution quadripolaire du déplacement autour d'une STZ est 

encerclée [102]. 

Des études récentes ont tenté de relier les processus activés mécaniquement (opération de STZ, 

bandes de cisaillement) avec des processus thermiquement activés (relaxations β et α, et la 

transition vitreuse) dans des VMs [67,103-105]. L'idée derrière ces études est que l'activation 

thermique et mécanique sont équivalentes dans la conduction du VM à couler [106]. 

b. Initiation des bandes de cisaillement 

En augmentant la charge sur un verre métallique, plus des zones des transformations de 

cisaillement seront activées. Lorsque la contrainte atteint une valeur critique, la réponse se 

produit pour donner un changement macroscopique de forme permanent, souvent 

immédiatement suivi par l’initiation d'une bande de cisaillement. Une bande de cisaillement 

commençant à partir d'une collection des STZs est une question importante que nous aborderons 

ensuite. Plus précisément, existe-t-il différents mécanismes de nucléation des SBs, ressemblant 

à la nucléation homogène et hétérogène des dislocations dans les alliages cristallins ?  

La formation de bandes de cisaillement peut se produire selon trois scénarios [67] : 

- Le premier scénario suggère que la percolation de STZs soit activée de manière 

homogène afin de former une bande de cisaillement : plus précisément, avec 

l'activation d'une grande population de STZs dans la matrice de verre, ils finiraient par 

dépasser la limite de percolation. Les STZs percolées forment une bande de 

déformation, qui est ramollie en raison de l'activation des STZs en conduisant par la 

suite à la formation des bandes de cisaillement. Ce scénario illustre la nucléation 

homogène d’une bande de cisaillement dans un verre métallique, ce qui signifie que la 

bande de cisaillement nucléée hors fluctuations structurales inhérentes au matériau 
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amorphe lui-même, plutôt que des défauts extrinsèques qui servent de sites de 

nucléation hétérogène [107]. 

- Le deuxième scénario peut être répandu dans un laboratoire réaliste d’échantillons, où 

des défauts de coulée tels que (micro- à nano-) vides et les encoches de surface sont 

inévitables. Ces imperfections servent comme des concentrateurs de contrainte lorsque 

l'échantillon est sous chargement externe. C'est alors probable que les bandes de 

cisaillement commencent préférentiellement à partir de ces sites où la contrainte locale 

peut être (beaucoup) plus élevée que le global moyen qui facilite la nucléation en bande 

de cisaillement. Par les simulations numériques et modèles théoriques, la référence 

[108] donne une idée sur comment faciliter la nucléation des SBs. Plus précisément, un 

concentrateur crée d'abord une bande de cisaillement en activant localement un groupe 

de STZs, et lorsque la bande de cisaillement atteint une taille critique, estimée, elle se 

propagerait et se développerait en une bande de cisaillement mature. 

- Le troisième scénario considère la formation d'une bande de cisaillement selon deux 

étapes consécutives [109]. La première étape est la création d'une bande viable pour le 

cisaillement par rajeunissement structural, c'est-à-dire l'activation des STZs le long de 

la bande de sorte que la structure à l'intérieur est désordonnée, avec le matériau ramolli 

et les atomes mobilisés. Le processus de rajeunissement peut ressembler au deuxième 

scénario décrit ci-dessus en ce sens qu'il se propage de façon hétérogène à partir des 

concentrateurs de contraintes pour traverser l’échantillon, mais la différence est que, à 

ce stade, la déformation de cisaillement dans toute la bande est faible, et la température 

n'augmente pas de manière significative. Cela peut être justifié si nous supposons que 

le front rajeunissant se propage sous la forme d'une onde de cisaillement, et donc à une 

vitesse de l'ordre de la vitesse transversale du son 103 m/s [67]. 

c. Comparaison entre la dislocation et les STZs 

Il est intéressant de comparer les STZs et les dislocations - associées aux événements 

plastiques élémentaires dans les métaux vitreux et cristallins respectivement (tableau I.2). 

Contrairement aux métaux cristallins où les dislocations sont des défauts de ligne, les STZ sont 

des défauts ponctuels, et ils sont distinctement différents dans leur façon de travailler [67]. La 

dislocation est mobile quand elle est activée, le défaut migre un espacement de réseau à la fois, 

laissant un réseau guéri derrière. La séquence de telle étape de migration et/ou activation 

simultanée de dislocations multiples, conduisant éventuellement à une déformation plastique 

macroscopique. Une STZ, en revanche, ne partage pas le caractère de la migration d'une 

dislocation et elle est essentiellement immobile. En réalité, la simulation a montré qu'après 
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transformation en cisaillement, la structure dans une STZ est susceptible de devenir plus 

désordonnée (par exemple, une symétrie plus faible avec un excès de volume), par opposition 

à la guérison du réseau de la structure en cas de migration de dislocation. Bref, en ayant un 

vecteur de Burgers qui est un vecteur de réseau, la structure est restaurée après que la dislocation 

a bougé ; ce n'est pas possible dans une structure non-périodique. Les dislocations sont des 

défauts de ligne alors que les STZs sont relativement sphéroïdaux. Les différences entre les 

STZs et les dislocations ont souvent leur origine dans la périodicité cristalline (pour laquelle un 

vecteur de réseau peut être défini). Une dislocation est clairement distincte d’un réseau parfait, 

et peut être reconnu avant (et après) l’événement plastique (migration de dislocation). Une STZ, 

en revanche, est difficile à définir et à identifier a priori ; elle fonctionne comme une entité qui 

a répondu au tenseur de contrainte imposé et peut même ne pas être discernable après que 

l'événement se soit produit. 

Tableau I.2 : Comparaison entre les dislocations et les STZs [67]. 

 

En d'autres termes, par définition, la dislocation est orientée vers la structure alors que la STZ 

est, au moins dans notre compréhension actuelle, orientée vers un événement [67]. Cependant, 

cela ne signifie pas que la STZ est non corrélée par rapport à la structure locale. Alors que dans 

le cas des cristaux, il est facile d'imager les emplacements des défauts parce que la condition de 

diffraction du cristal net y est perturbée, probablement avec une compréhension suffisante de 

la structure locale et une amélioration de la résolution d’imagerie, la STZ (région qui a subi ou 

a une forte propension à subir des transformations de cisaillement) pourrait également être 

définie, sur la base de son détail structural et éventuellement identifiable via caractérisation 

structurale. En effet, des études récentes suggèrent que les STZs sont plus susceptibles de se 

trouver dans les régions locales ayant certaines fonctionnalités, par ex. zones avec plus de 

désordre structural [110], plus grand volume libre [111], et sous des contraintes au niveau 

atomique plus élevées [112].  Ces régions peuvent donc être traitées comme des « défauts 

structuraux » (ou des sites fertiles pour les transformations de cisaillement) dans les verres 

métalliques, ressemblant à certaines mesures aux dislocations dans les cristaux. Nous notons 
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néanmoins à nouveau qu’un tel "défaut" du verre métallique est beaucoup moins clairement 

défini qu’une dislocation, et apparaît comme un défaut porteur de plasticité uniquement pour 

une certaine condition de charge / contrainte. La corrélation entre la structure au niveau 

atomique et la transformation de cisaillement pourrait être subtile et complexe et uniquement 

sur une base statistique [67]. De plus, dans un matériau particulier, la migration de dislocation 

le long d'un plan spécifié a une barrière d'énergie fixe, qui est souvent faible (par exemple la 

barrière de Peierls de l'ordre de 10-2 eV pour les dislocations dans les métaux de structure 

cubique centré [113]). Pour les STZs, leur énergie d'activation peut s'étendre à des valeurs très 

faibles [114]. Ces régions instables (STZ faciles) fonctionnent même bien dans la plage 

élastique, contribuant au fait que les modules élastiques (en particulier le module de 

cisaillement) des verres métalliques sont inférieurs à ceux de leurs homologues cristallins [115]. 

Un tel fonctionnement dispersé et entraîné par les contraintes des STZs (certains peuvent être 

inversés semblables à des relaxations β) ne conduirait pas à une déformation plastique 

macroscopique irréversible, tant qu’ils sont isolés et confinés par la matrice élastique. La 

barrière pour activer les STZs percolées globalement (α-relaxations), qui est nécessaire pour 

observer la plasticité est cependant beaucoup plus élevé (par exemple 10-1 eV [116]). 

Probablement, cette énergie d'activation moyenne élevée associée avec le réarrangement 

coopératif et simultané requis d’un nombre d'atomes relativement important, ainsi que la nature 

immobile des STZs, explique pourquoi la limite d'élasticité mesurée macroscopiquement d'un 

verre métallique est généralement d'un ordre de grandeur supérieur à son homologue cristallin.  

12. Volume libre 

Le concept de volume libre a été initialement proposé par Cohen et Turnbull pour 

modéliser le processus du transport en liquide de sphères dures [117–119]. Il est défini comme 

l'espace qui n'est pas occupé par les atomes/molécules dans un solide ou un liquide, c'est-à-

dire l'espace vide. La figure I.17 montre la structure atomique des métaux cristallins et 

amorphes. Lorsque les métaux cristallins sont exposés à une contrainte de cisaillement, ils 

maintiennent le volume initial pendant la déformation plastique car la périodicité le long des 

plans de glissement fournit des positions atomiques identiques pour le matériau cisaillé. 

D'autre part, les métaux amorphes, qui ont une structure aléatoire, augmentent leur volume 

libre interne car ils se déforment plastiquement et doivent laisser des vides. Le volume total 

d'un métal amorphe peut être séparé dans l'espace occupé par les amas atomiques denses et 

l'espace vide parmi ces amas atomiques en raison des frustrations de l'emballage. L'espace 

vide, appelé volume libre, autour des atomes constitutifs a une coordination atomique plus 
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faible que ceux des grappes atomiques de référence densément emballées. À partir de ce 

volume libre, la diffusivité D peut être dérivée avec exp(-γν*/νf) [24], où γ est une constante de 

l'ordre de l'unité, ν* est le volume excédentaire minimum nécessaire pour qu'un atome ou une 

molécule saute dedans, νf  est le volume libre (free volume) défini comme �̅�-ν0 ( �̅� est le volume 

moyen par atome / molécule, et ν0 est le volume atomique ou moléculaire réel). Une telle mise 

à l'échelle exponentielle peut décrire les liquides de Van der Waals très bien, et le γν* ajusté 

est en effet comparable à l'atome ou volume moléculaire. 

 

Fig. I.17 : Illustration du volume libre sous cisaillement [120]. 

Pour les liquides métalliques, il a été remarqué que la dépendance de la diffusivité en fonction 

de la température est légèrement plus faible que la tendance exponentielle, mais l'écart est dans 

l'incertitude expérimentale pour la plupart des cas [24]. Cependant, le γν* ajusté est beaucoup 

plus petit que le volume atomique et est généralement proche de la taille du noyau ionique 

correspondant à l'état de valence le plus élevé du métal. De plus, la dépendance de la diffusivité 

de la pression dans les liquides métalliques est beaucoup plus faible que celle dans les liquides 

de Van der Waals, et ne peut pas être expliquée uniquement par le volume libre. Celles-ci 

indiquent que dans les liquides métalliques, bien que le modèle de volume libre puisse encore 

s'adapter aux données expérimentales, la description devient phénoménologique. En d'autres 

termes, contrairement aux liquides de Van der Waals où le volume libre est le véritable 

mécanisme sous-jacent, la base physique de l'utilisation du volume libre pour caractériser les 

métaux amorphes peut être inadéquate, souligné à nouveau récemment par Egami [40]. Malgré 

d'éventuelles limitations, le concept de volume libre a été utilisé et développé par Spaepen [74] 

pour modéliser la diffusion et l'écoulement plastique dans les VMs sous différents niveaux de 

contraintes externes. La compétition dynamique entre la création et l'annihilation du volume 

libre s'est avérée être le facteur qui détermine le comportement de déformation. Si la contrainte 
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est supérieure à une valeur critique, qui est fonction de la température, l'annihilation du volume 

libre ne rattrapera pas le taux de création de volume libre, de sorte que le ramollissement et la 

localisation des déformations sont attendus. Le volume libre est un indicateur très simple et 

pratique de l'état interne du verre. Les propriétés structurales locales complexes et leurs 

variations sont toutes représentées par un paramètre scalaire - le contenu en volume libre. En 

effet, l'écoulement des VMs nécessite une dilatation [74], et le désordre dans la structure du 

verre est généralement accompagné de quelques changements dans le volume excédentaire. 

Malgré les hypothèses simplificatrices, de nombreuses principales caractéristiques des 

comportements des VMs ont été reproduites avec succès par des modèles basés sur la 

description du volume libre, comme l'ont démontré Falk et Langer [99], Johnson et Demetriou 

[121-122], Anand et Su [123], Spaepen [124] et bien d'autres. C'est en partie pourquoi le 

paramètre de volume libre a été un indicateur structural très populaire adopté par de nombreux 

chercheurs dans les VMs. Cependant, comme nous l'avons mentionné, on peut se demander si 

le concept original de volume libre peut être étendu directement et littéralement aux VMs. Le 

volume libre modifié et généralisé pour les VMs, tel qu'il était utilisé dans les modèles ci-

dessus, ressemble plus à un paramètre efficace représentant l’état général liquide / verre. Il 

peut être simple et utile à des fins de modélisation, mais sa signification physique n'est pas 

sans ambiguïté. En ce sens, si le but est d'expliquer physiquement une observation ou un 

processus microscopique dans les VMs, plutôt que la modélisation mathématique du 

comportement global, le concept de volume libre peut ne pas être le dernier recours. Les 

arguments qualitatifs attribuant tous au volume libre peuvent être trompeurs. 

13. Conclusion et problématique 

En conclusion, les verres métalliques sont un sujet d’intérêt en raison de leurs propriétés 

importantes par rapport à leurs homologues cristallins : leur résistance spécifique, grande 

ductilité en flexion, faible coefficient de friction, dureté élevée, haute résistance à la corrosion, 

oxydation et l'usure. Ces propriétés s'accompagnent de leur incapacité à subir une déformation 

plastique homogène en raison de l'absence de glissement cristallographique par dislocation. 

Les verres métalliques se déforment par bandes de cisaillement, un mode particulier de 

déformation d'intérêt pour certaines applications, mais qui les rend également assez fragiles et 

s’écroulent de façon catastrophique en raison de la propagation sans inhibition des bandes.  

D’après notre recherche approfondie et l’intérêt du sujet, il nous a apparu très opportun de 

consacrer ce sujet de thèse à l’investigation des propriétés importantes du verre métallique. 

Notre étude est focalisée sur l’évolution des comportements mécanique et structural du verre 
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métallique monoatomique du Tantale (Ta) en adoptant une approche de dynamique 

moléculaire. Derrière le choix de cet élément, plusieurs raisons interviennent et qui nous ont 

poussé à nous concentrer sur le Ta. Tout d'abord, ce métal cristallin présente plusieurs 

propriétés physiques et chimiques importantes qui répondent à des applications industrielles 

telles que la fabrication de condensateurs en électronique. Grâce à sa bio-activité, cet élément 

est souvent utilisé pour la fabrication d'instruments chirurgicaux et d'implants. Deuxièmement, 

ces propriétés en phase cristalline peuvent être détériorées par des contraintes 

environnementales, mécaniques et chimiques, telles que la ductilité élevée et la corrosion, et 

par conséquent la performance et la durée de vie de ce matériau cristallin seront menacées. 

D’où le fait de transmettre ledit métal d’un cristal à un verre métallique amorphe peut améliorer 

ses performances en termes de ses propriétés. Par conséquent, le verre métallique 

monoatomique de Ta peut offrir un moyen de surmonter ces problèmes sachant qu'il figure 

dans la liste nominative de verres métalliques monoatomiques élaborée expérimentalement. 

Finalement, l’existence d’un potentiel de type EAM (Embedded-Atom Methods) décrivant cet 

élément permettant sa modélisation par dynamique moléculaire. Vu que les méthodes 

expérimentales donnent moins de détails microstructuraux, on adoptera la méthode de la 

dynamique moléculaire pour investir l’évolution des comportements structural et mécanique 

du verre métallique à base de Ta. Le but de la thèse est d’étudier les différents régimes de 

réponse en déformation du verre métallique à base de Ta sous perturbations mécaniques. Nous 

développerons une meilleure compréhension du comportement mécanique-structure de ce 

verre. De plus, les VMs échouent généralement de manière catastrophique par localisation des 

bandes de cisaillement sans montrer de synonymes de déformation plastique importante sous 

sollicitations mécaniques et sont donc notoirement cassants, de sorte que le renforcement de la 

matrice à base de VM pour former un matériau composite est mis en évidence. Les recherches 

expérimentales sont insuffisantes pour comprendre les comportements mécaniques du 

matériau composite à base d’une matrice de VM et il existe moins de recherches basées sur des 

simulations de dynamique moléculaire (MD) focalisées sur ce sujet. Dans ce travail, nous 

étudions également l'effet des fibres monocristallines de Ta et de Tungstène (W) sur la matrice 

de VM de Ta en sollicitant mécaniquement les échantillons par de processus de tractions. 
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1. Introduction 

La simulation à l’échelle atomique des différents matériaux est devenue de plus en plus 

performante grâce au développement des ordinateurs et des algorithmes numériques en se 

basant sur la modélisation afin d’étudier le comportement d’un système. Modéliser un système 

revient à en construire un autre ayant la même structure que l’original, mais avec plus de 

simplicité à manipuler. Le modèle utilisé doit être représentatif du système réel et devrait 

permettre de refléter au mieux les paramètres sur lesquels porte l’étude. Son adéquation est 

toujours testée en comparant les résultats de calcul avec les mesures réelles sur le système et 

aussi en faisant davantage de prédictions sur les propriétés macroscopiques. En effet, nous 

réalisons des simulations informatiques dans l'espoir de comprendre les propriétés des 

matériaux du point de vue de leur structure et des interactions microscopiques mises en jeu. 

Cela sert de complément aux expériences conventionnelles, nous permettant d'apprendre 

quelque chose de nouveau, quelque chose qui ne peut être découvert autrement. En plus des 

méthodes de simulation quantiques, les deux familles principales des méthodes de simulation 

utilisées à l’échelle atomique restent la dynamique moléculaire (MD) et Monte Carlo (MC) [1-

2].  De plus, il existe toute une gamme de techniques hybrides qui combinent les caractéristiques 

de ces deux dernières méthodes. Les travaux réalisés dans cette thèse sont effectués en utilisant 

la méthode de la dynamique moléculaire qui permet de modéliser un système de N atomes en 

interaction. Le choix de cette méthode est motivé, d’une part, par sa simplicité et par le faible 

coût en calcul qu’elle engendre par rapport aux méthodes de simulation quantiques, et d’autre 

part, par l'avantage qu’elle procure par rapport à la méthode MC en permettant de déterminer 

les propriétés dynamiques dépendantes du temps, les réponses aux perturbations, les propriétés 

rhéologiques et spectrales. La connaissance des différents modèles de potentiels interatomiques 

facilite énormément la simulation des différentes liaisons atomiques. Les modèles empiriques 

sont des modèles simples pouvant simuler des systèmes ayant plus d’un million d’atomes. Les 

paramètres décrivant ces potentiels d’interaction sont ajustés sur des données expérimentales 

de la longueur de liaison, de l’énergie de liaison, des constantes élastiques … [3]. Dans ce 

chapitre, nous présentons brièvement la méthode de la MD, le modèle semi-empirique utilisé 

pour la description des interactions atomiques et les techniques d’analyse structurale adoptées 

pour l’exploitation des résultats. 

2. Méthode de la dynamique moléculaire 

a. Principe de la dynamique moléculaire 

La dynamique moléculaire est une méthode qui permet de simuler, à partir des lois de la 
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mécanique classique, l’évolution spatiotemporelle d’un système moléculaire ou atomique en 

phase cristalline, en solution ou en phase gazeuse. Elle donne l'évolution d'un système au cours 

du temps et repose généralement sur l'utilisation de la relation fondamentale de la dynamique 

(loi de Newton) [4]. Une résolution numérique des équations classiques du mouvement est 

utilisée, en adoptant différents algorithmes [1], pour calculer la position des atomes à partir de 

l'énergie du système le long de son parcours sur la surface de potentiel du système [5]. Ainsi, 

un matériau est considéré comme un ensemble d'atomes/molécules dont les interactions 

mutuelles peuvent être décrites par une fonction d'énergie potentielle (champ de force). La 

dynamique moléculaire (DM) classique est fondée sur la mécanique newtonienne : les 

propriétés d’un ensemble d’atomes ou particules sont déterminées en étudiant la trajectoire de 

chaque particule au cours du temps. Pour cela, on applique les lois de la mécanique classique 

aux atomes qui sont assimilés à une masse ponctuelle. On résout donc simultanément, pour tous 

les atomes i d’un système, les équations classiques du mouvement [4,6] : 

F⃗ i = miγ⃗ i       i = 1 . . . N,                                                    (II. 1) 

Où : 

N : Le nombre de grains dans la simulation ; 

𝑚𝑖 : La masse du grain i ; 

𝐹 𝑖 : La force exercée sur le grain.  

Les forces d’interaction (ou le potentiel dont elles dérivent) peuvent être obtenues à partir des 

premiers principes de la mécanique quantique, on parle alors de DM ab initio (en prenant les 

forces telles que décrites par la mécanique quantique) [7], mais le plus souvent (pour des raisons 

de taille du système à simuler) elles dérivent d’un potentiel prédéterminé soit 

empiriquement soit ajusté sur des propriétés calculées par des méthodes quantiques (ab-initio); 

on parle alors de DM classique [4]. L’intégration des équations de mouvement doit se faire 

numériquement en choisissant un pas de temps 𝑑𝑡 fini et en approximant les équations 

différentielles par des équations aux différences finies. A partir de ces calculs, l’ordinateur 

prédit les nouvelles positions, vitesses et forces de toutes les particules à l’instant t + 𝑑𝑡, avec 

𝑑𝑡 est un petit intervalle du temps. De plus, en connaissant l’énergie du système à un temps t, 

il est alors possible d’associer un vecteur vitesse à chacune de ses particules. De façon itérative, 

la connaissance de la position au temps t de chacune des particules permet ainsi la détermination 

de leurs nouvelles positions à un temps t+dt. Ceci décrit donc la trajectoire des particules en 

DM. La valeur de dt dépond directement du niveau de détail utilisé pour les simulations. Ainsi, 

si avec un champ de forces classique un pas de dt=1 fs est généralement utilisé. On peut ainsi 



A. Khmich                                                                 58 

 

remonter au comportement d’un matériau : par exemple, mouvement et réarrangement des 

atomes/défauts…Les échelles de taille et de temps accessible par la DM sont de l’ordre de 

quelques dizaines de nanomètres et de quelques picosecondes. Les informations obtenues 

peuvent être, soit utilisables telles quelles (vitesse de propagation de dislocations, nombre et 

arrangement des défauts crés par irradiation…) ou comme données de départ pour des calculs 

à une échelle plus large (éléments finis par exemple). Les données d’entrée d’un calcul de DM 

sont donc : un ensemble d’atomes, des potentiels interatomiques et, éventuellement, une série 

de <<contraintes>> imposées par le milieu extérieur (température, pression…) [8]. 

b. Algorithmes d’intégration 

Le choix d’un algorithme d’intégration des équations de mouvement est guidé par sa 

rapidité d’exécution et sa précision, c’est-à-dire la possibilité d’avoir des pas d’intégration 𝑑𝑡 

les plus grands possibles tout en conservant l’énergie du système : on se contente souvent de  

∆𝐸/𝐸 ≈ 10−4 . Notons que le but d’un tel algorithme n’est pas de prédire de façon exacte la 

trajectoire d’un atome particulier (la nature chaotique du mouvement à N-corps rend impossible 

cette prédiction), mais bien de prédire un comportement d’ensemble, avec comme critère 

principal de convergence, la conservation de l’énergie. Les fameux algorithmes utilisés 

sont [1,5,9] : 

- Algorithme de Verlet-forme position : il ne nécessite pas la connaissance des vitesses, 

seules les positions sont indispensables. En plus, le calcul des forces étant la procédure 

consommant le plus de temps dans la simulation DM, l’algorithme de Verlet est la 

méthode la plus adéquate du moment que l’on a besoin uniquement de calculer une force 

par cycle d’intégration par particule ; 

- Algorithme de Verlet-forme vitesse : il produit la meilleure estimation des vitesses par 

contre, il nécessite plus de temps de calcul ; 

- Algorithme de Leap-Frog : il introduit une amélioration dans l’évaluation des vitesses 

d’une part, et réduit les erreurs numériques de l’algorithme de Verlet d’autre part. En 

plus, les vitesses sont directement estimées, ce qui permet de contrôler la température 

de la simulation.  Cependant, malgré l’amélioration apportée au calcul des vitesses, elles 

restent approximatives. Sa limite réside dans son cout en temps de simulation plus élevé 

que celui de Verlet. 

3. Potentiel interatomique  

a. Energie d’interaction 

L’utilisation des algorithmes cités ci-dessus pour la résolution des équations de 
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mouvement nécessite de connaître la force exercée sur chaque particule du système. Les forces 

qui s’appliquent sur les particules et qui engendrent leurs mouvements dérivent de potentiels 

interatomiques. On peut considérer que, outre les aspects purement numériques, c’est à ce 

niveau que se situe l’essentiel de la problématique de la dynamique moléculaire. En effet la 

modélisation des potentiels d’interactions inter et intra moléculaire n’est pas une chose aisée, 

en supposant qu’une formulation adaptée existe. Les forces entre les atomes du système sont 

calculées à partir de la fonction d’énergie potentielle 𝑈(𝑟𝑁) suite à l’équation suivante [10] : 

𝑓 =
𝜕𝑈(𝑟𝑁)

𝜕𝑟
                                                           (II. 2)  

Ces potentiels peuvent s’écrire comme une somme de plusieurs contributions qui correspondent 

aux interactions à deux, trois, …, N corps. Pour une particule i le potentiel d’interaction avec 

son environnement s’écrit alors comme [11] : 

      𝑈(𝑟𝑁) = ∑ 𝒖𝟏(𝒓𝒊)𝒊 +∑ ∑ 𝒖𝟐(𝒓𝒊𝒋)𝒋>𝒊 + ∑ ∑ ∑ 𝒖𝟑(𝒓𝒊𝒋𝒌)𝒌>𝒋>𝒊 +⋯𝒋>𝒊𝒊𝒊       (II. 3) 

Où 𝑢1 représente l’énergie potentielle due à un champ extérieur au système de particules, 

comme la gravité, champ électrostatique ou magnétique. Le terme 𝑢2 correspond aux 

interactions d’une paire de particules. Enfin 𝑢3 représente les interactions d’un triplet de 

particules et ainsi de suite. Pour éviter des calculs très coûteux, on se place souvent dans 

l’approximation à deux corps qui implique de ne pas prendre en compte les 𝑢𝑛 pour n>2. Cette 

simplification permet néanmoins de décrire remarquablement bien les propriétés d’un liquide 

moléculaire simple, chose qui n’est plus vraie pour ce qui concerne les métaux et les semi-

conducteurs. Dans cette approximation à deux corps, il existe une très grande variété de forme 

de potentiels intermoléculaires qui sont plus ou moins efficients suivant la propriété étudiée. Le 

problème le plus délicat est le choix d’un potentiel adéquat qui doit tenir compte de tous les 

types d’interactions entre les particules constituant le système 

b. Approche semi-empirique de l’atome entouré 

Dans les simulations de MD utilisées dans cette thèse, l'approximation semi-empirique 

des méthodes des atomes incorporés (EAM : Embedded Atom Method) est utilisée pour décrire 

les interactions entre les atomes du système étudié. Le potentiel EAM permet de bien décrire le 

comportement des métaux que ce soit pour les propriétés de volume ou de surface, il a été utilisé 

avec succès pour étudier la diffusion des surfaces, la croissance des films minces [12-15]. En 

outre, il est largement utilisé pour étudier les propriétés physiques des verres métalliques [16-

20]. Le potentiel de type EAM est un potentiel à N corps basé sur la théorie de la fonctionnelle 

de la densité pour lequel on calcule l'énergie nécessaire à l'immersion d'un atome dans la densité 
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électronique induite par les autres atomes du système. Ce modèle a été développé par Daw, 

Baskes et Foiles [21-23] pour décrire des métaux avec une bonne précision. Cette méthode 

considère essentiellement que chaque atome du cristal peut être vu comme une impureté 

introduite dans l’hôte formé par le reste des atomes. Dans ce cas la densité électronique du 

solide est approchée par la superposition des densités électroniques sur chaque atome. Dans la 

théorie EAM, l'énergie totale s'écrit comme suit [24-25] : 

𝐸𝑡𝑜𝑡 =∑𝐹𝑖(𝜌ℎ,𝑖) +
1

2
∑∅𝑖𝑗(

𝑖≠𝑗

𝑟𝑖𝑗)

𝑖

 (II. 4) 

𝐹𝑖(𝜌ℎ,𝑖) est la fonction d’incorporation de l'atome i, qui est fonction de la densité électronique 

totale 𝜌ℎ,𝑖, ce dernier terme est également fonction de l'environnement atomique.  ∅𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) est 

l'interaction de pair entre les atomes i et j avec 𝑟𝑖𝑗 est la distance interatomique. Dans toutes nos 

simulations de thèse, nous avons adopté le potentiel EAM développé par Ravelo et al. [26] qui 

modélise les interactions atomiques du système de Ta. La description détaillée de ce potentiel 

et les paramètres utilisés ainsi que certaines propriétés obtenues sont donnés en annexe. 

4. Conditions périodiques 

En général, la mise en œuvre d’une simulation de dynamique moléculaire est faite en 

plaçant N particules dans une boîte parallélépipédique avec V = Lx Ly Lz. La taille de la boîte de 

simulation caractérisée par L ne dépasse habituellement pas la dizaine de nanomètres ce qui 

rend inévitable les effets de taille finie et les effets de surface. L’application de conditions aux 

limites périodiques est donc une solution pour éviter les effets de bord. En effet, les atomes sont 

placés dans une boite centrale cubique, qui est répliquée dans toutes les directions de l'espace 

(x, y et z). Il existe dans la simulation une boite centrale (aussi appelée boite principale) de 

simulation, toutes les autres sont ses répliques. Les mouvements des atomes dans la boite 

centrale sont copiés dans toutes les boites images. Par conséquent, si une particule quitte la 

boite centrale au cours de la simulation, elle est remplacée par une particule image d’une boite 

adjacente du côté opposé. Le nombre d’atomes dans la boite centrale reste donc constant et la 

boite de simulation contient toujours N particules. 

5. Ensembles statistiques 

Afin de décrire l’évolution temporelle des processus réels qui se déroulent dans les 

conditions de l’environnement ou les conditions expérimentales, la MD utilise des concepts 

issus de la physique statistique. Du point de vue macroscopique, l’état thermodynamique d’un 

système est défini par un ensemble de variable telles que la température, la pression ou le 
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nombre de particules, tandis que d’autres propriétés thermodynamiques sont déterminées à 

l’aide des équations d’état et des relations fondamentales de la thermodynamique. Le concept 

d’ensemble statistique vient de relier entre ces variables et extraire d’autres telles que les 

positions ou les vitesses sans avoir à recourir à une moyenne dans le temps du comportement 

d’une particule. Il existe plusieurs systèmes thermodynamiques, caractérisés par trois variables 

indépendantes, définissant chacun un ensemble représentatif (NPT, NVT, NVE, ...etc.) : 

 Ensemble canonique - système NVT : Le nombre d’atomes (N), le volume (V) et la 

température (T) du système sont conservés et l'énergie est échangée sous forme de 

chaleur avec un thermostat ; 

 Ensemble micro-canonique - système NVE : Le nombre d’atomes (N), le volume (V) 

et l’énergie (E) du système sont conservés. Dans l'ensemble NVE, le processus est 

considéré comme adiabatique c’est-à-dire il n'y a pas d’échange de matière, de travail 

ou de chaleur avec l'environnement extérieur au système ; 

 Ensemble isotherme-isobare - système NPT : Le nombre d’atomes (N), la pression 

(P) et la température (T) sont conservés. C’est un ensemble thermodynamique qui 

représente les conditions expérimentales réelles du laboratoire. L’ensemble est couplé 

avec un deuxième réservoir appelé barostat. Cet ensemble permet d’étudier des 

changements structuraux dus à des transitions de phase ou à la pression. 

En effet, la plupart des expériences sont réalisées à température et/ou à pression constante, pour 

cela, nous avons principalement travaillé dans l’ensemble NVT et NPT au cours de nos 

simulations par dynamique moléculaire. 

6. Code de simulation LAMMPS 

Les simulations effectuées dans le cadre de cette thèse ont été réalisées à l'aide du 

simulateur de dynamique moléculaire LAMMPS [27] (Large-scale Atomic Molecular Massively 

Parallel Simulator). LAMMPS est un logiciel open-source écrit en C++ et développé au 

laboratoire National Sandia du département de l'énergie des États-Unis, il est distribué 

gratuitement et maintenant largement utilisé pour les systèmes atomiques, polymères, 

biologiques, métalliques avec un nombre de particules allant de quelques milliers à plusieurs 

milliards. Il fonctionne avec un fichier d'entrée qui se compose d’une succession de commandes 

prédéfinies pour effectuer la simulation. Ce fichier contient les étapes suivantes :  

- Initialisation : dans cette étape, on définit les paramètres initiaux de la simulation 

comme le type d’atomes, les masses, la taille de la boîte …etc ; 
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- Définition de la boîte de simulation : dans cette étape on donne les informations 

nécessaires sur la création de la boîte de simulation, soit en utilisant des commandes 

soit en utilisant un fichier externe qui contient les positions et éventuellement les 

charges des atomes ; 

- Procédure de réalisation de la simulation : après les deux étapes précédentes, dans 

cette partie on définit les paramètres du potentiel d’interaction, paramètres de la 

simulation comme l’algorithme pour traiter les équations du mouvement, le pas du 

temps, les propriétés à calculer durant la simulation, ... etc ; 

- Réalisation : enfin, la simulation de DM est réalisée par la commande "run". 

Après la réalisation de la simulation, les sorties sont obtenues sur l’écran et/ou dans des fichiers 

de sortie après un certain nombre de pas de temps. On obtient finalement plusieurs données de 

sortie pour LAMMPS : les données thermodynamiques comme la pression, l’énergie totale, la 

densité, le volume et d’autres quantités que l’on aura définies auparavant dans le script d’entrée. 

On obtient également des fichiers de sortie pour analyser les propriétés structurales du système ; 

ces fichiers contiennent la configuration atomique du système (types d’atomes, charges, 

positions, vitesses, … etc). On peut également générer un fichier de redémarrage nécessaire 

pour faire repartir la simulation à partir d’un état particulier, on utilise ce fichier comme un 

fichier d’entrée qui contient toutes les informations utiles pour poursuivre une simulation. 

7. Techniques et méthodes d’analyse  

a. Fonction de distribution radiale 

La fonction de distribution radiale (RDF) est l'une des méthodes fondamentales pour 

décrire l'évolution structurale des systèmes amorphes (exemple : les verres métalliques) 

[28,29], elle fournit une représentation moyenne de la structure en indiquant la distance 

probable en utilisant un rayon de coupure approprié pour trouver le 1er, 2ème, ... les nèmes voisins 

et leurs numéros de coordination. Cette fonction peut être définie comme la probabilité de 

trouver un atome situé à une distance r d'un autre atome pris comme référence. Elle est donnée 

par l'expression suivante [30-32] : 

𝑔(𝑟) =
𝑉

𝑁2
<∑

𝑛(𝑟)

4𝜋𝑟2∆𝑟

𝑁

𝑖=1

> (II. 5) 

Où V est le volume du système, N désigne le nombre d'atomes et n (r) représente le nombre 

d'atomes à une distance entre r et r+∆r par rapport à l'atome central. La figure II.1 présente 

une illustration schématique du calcul de la fonction g(r) en fonction du rayon r. Pour un 
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matériau cristallin, cette fonction présente des pics aigus à des positions bien déterminées 

indiquant les distances des coquilles avoisinantes (courbe g(r)). Dans le cas d’un liquide, elle 

est caractérisée par un premier pic diffus à courtes distances et des faibles oscillations à 

moyennes et longues distances pour converger progressivement vers l’unité aux très grandes 

distances.  

 

Fig. II.1 : Illustration schématique de la dépendance de g(r) vis-à-vis de r. 

Plus précisément, on peut trouver que la fonction de distribution radiale est nulle à très courte 

distance. Le premier pic correspond à la localisation des plus proches voisins et caractérise la 

première sphère de coordination et le deuxième pic a une intensité qui diminue et une largeur 

qui augmente correspondant à la seconde couche de particules voisines. Aux grandes distances, 

il n’y a plus de corrélation entre les atomes et la fonction g(r) tend vers 1. Par conséquent, plus 

la couche (ou le pic) est localisée à longue distance, moins il existe de corrélations de position 

entre les particules qui appartiennent à ces couches. 

b. Nombre de coordination  

On définit ensuite le nombre de coordination (Coordination Number : CN) qui représente 

le nombre de particules qui se trouvent dans la coquille des plus proches voisins d'une particule 

centrale, c’est-à-dire les particules qui sont localisées au maximum à la distance du premier 

minimum rc de la fonction g(r) d'une particule de référence. La détermination du CN est basée 

sur la fonction de distribution radiale. En effet, la CN pour l'atome i est calculée en intégrant la 
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fonction de distribution radiale (RDF) [33] : 

𝑛𝐶 =
𝑁

𝑉
∫ 4𝜋𝑟2𝑔(𝑟) 𝑑𝑟
𝑅𝐶

0

 (II. 6) 

c. Analyse de proches voisins communs (CNA)   

C’est une corrélation multi-corps entre les atomes voisins. Chaque paire d'atomes des plus 

proches voisins est caractérisée par une indexation à trois chiffres, jkl. j est le nombre de voisins 

les plus proches communs aux deux atomes de la paire ; k est le nombre des liaisons entre ces j 

atomes eux-mêmes et l est le nombre de liaisons dans la chaîne continue la plus longue formée 

par les k liaisons [28]. Exemple : l'indice CNA représenté par 555 correspond à une bipyramide 

pentagonale, qui est un bloque construit d'un icosaèdre. Cette méthode permet de caractériser 

chaque atome selon sa structure locale, ainsi on peut distinguer entre les atomes ayant 

localement une structure cubique à faces centrées (fcc), cubique centrée (bcc), hexagonale 

compacte (hcp), diamant et icosaédrique (ico). Elle s’est montrée très efficace dans la 

détermination des changements structuraux ayant lieu entre le cristal et le liquide d’une part et 

entre le liquide et le verre d’autre part.  

d. Tessellation de Voronoi (VTA)  

C’est un schéma pour diviser l'espace 3D en cellules centrées pour chaque atome. Un plan 

est dessiné pour couper en deux chaque ligne reliant l'atome central et l'un de ses atomes voisins, 

et la cellule entourée par tous les plans intérieurs est appelé cellule de Voronoi, ou cellule de 

Dirichlet, ou cellule primitive de Wigner-Seitz. La Figure II.2 présente une Tessellation de 

Voronoi (du nom du scientifique Russe–Ukranien G.F. Voronoi 1868–1908) [28].  

 

Fig. II.2 : Tessellation de Voronoi (a), Cellule de Voronoi (b) ; les voisins les plus proches de A 

(c) [28,34]. 
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La configuration 3D d'une structure amorphe peut être représentée par un carrelage de l'espace 

des cellules de Voronoi, tandis que le motif de chaque cellule (du centre atomique) est 

déterminé par la disposition spatiale du plus proche voisin. L'exemple de cellule de Voronoï en 

(b) a trois faces quadrangulaires et six faces pentagonales, et a donc un indice de Voronoï de 

<0,3,6,0>. La paire A-B forme une liaison 5 fois, et l'exemple en (c) a cinq voisins communs 

(1 à 5) formant une boucle, avec un indice CNA de 555 [28,34]. 

8. Conclusion 

La méthode de dynamique moléculaire (MD) adoptée dans la réalisation de tous nos 

travaux de la présente thèse est parmi les méthodes numériques efficaces pour étudier les 

comportements des matériaux et qui permet de converger vers l’expérience. Cette méthode est 

basée sur le principe fondamental de la dynamique en intégrant numériquement les équations 

de mouvement par différents algorithmes. Dans ce chapitre on a présenté brièvement la méthode 

de la MD ainsi qu’une généralité sur les algorithmes utilisés, la théorie EAM adoptée afin de 

décrire les interactions atomiques, les conditions périodiques et les ensembles statistiques. De 

plus, pour mener à bien cette étude, nous avons exposé les différentes techniques d’analyses 

exploitées pour interpréter les résultats des simulations. La combinaison de l’approche par DM avec 

ces techniques d’analyse peut conduire à modéliser les propriétés du verre métallique de Ta qui 

seront présentées dans les chapitres suivants. 
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1. Introduction 

Récemment les verres métalliques ont fait l’objet des études scientifiques approfondies 

par différentes méthodes expérimentales et numériques. Comme annoncé dans le premier 

chapitre, les propriétés importantes qui caractérisent les verres métalliques offrent un intérêt 

spécial pour ce genre de matériaux. Les verres métalliques, qui ne présentent pas de structure 

ordonnée à longue portée, sont généralement appelés alliages amorphes. Après la première 

découverte d'alliages amorphes [1], les scientifiques ont donné beaucoup d’attention aux 

nouveaux alliages en raison de leur structure atomique complexe caractérisée par l'absence 

d'ordre atomique à longue portée puis l'absence de microstructures (pas de joints de grains ou 

de grains) [2] et leurs propriétés physiques, mécaniques et chimiques importantes, telles qu'une 

résistivité électrique élevée, supraconductivité intéressante, bonne propriété magnétique, haute 

résistance à la corrosion et grande déformation élastique. Ces propriétés inhabituelles font des 

alliages amorphes potentiellement utiles pour diverses applications [3-10]. Les verres 

métalliques sont formés par trempe des métaux ou alliages fondus par plusieurs techniques de 

refroidissement [11-12], la vitesse de refroidissement doit être suffisamment rapide pour geler 

les liquides avant que les cristaux aient le temps de germer et de croître. De plus, dans ce 

processus, les liquides subiront la transition vitreuse à une température appelée température de 

transition vitreuse (Tg). La transition vitreuse est un phénomène vital, lorsqu'un solide vitreux 

est chauffé, le verre peut être transféré à un état liquide surfondu à Tg. Cependant, dans les 

verres métalliques, l'ordre à longue portée est absent et aucune périodicité n’est détectée [13-

14]. Pour comprendre la structure des verres métalliques, les scientifiques ont utilisé une vaste 

base de données pour étudier leur nature, ils ont proposé des modèles au niveau atomique pour 

caractériser leur structure. Avec ces études, les scientifiques ont constaté que les verres 

métalliques peuvent être caractérisés non seulement par un désordre aléatoire, mais aussi par 

un ordre à courte portée (SRO) et aussi par un ordre à moyen terme (MRO) [15-18]. Le SRO 

fait référence à l'environnement le plus proche voisin qui contient l'ordre géométrique et 

chimique à courte portée et joue un rôle primordial dans l’aptitude de formation du verre (GFA) 

[19-24], ce comportement a été décrit par plusieurs modèles [25-26]. Le MRO désigne le 

deuxième ou le troisième arrangement de voisinage le plus proche dont la structure a une grande 

influence sur la formation et sur les propriétés des verres métalliques [16,27-28]. L’élaboration 

expérimentale des verres métalliques est un challenge majeur qui nécessite des techniques de 

refroidissement très sophistiquées pour atteindre des taux de trempe suffisamment trop élevés 

afin de geler le système atomique et d’inhiber la nucléation et la recristallisation du système 

fondu. De plus une bonne GFA est assuré pour des système multi composants, cependant, la 
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vitrification de liquides métalliques à un seul élément est notoirement difficile. Le Tantale (Ta) 

est un métal qui a été vitrifié expérimentalement avec succès [29]. Vu que les études 

expérimentales restent insuffisantes pour comprendre la relation structure-propriétés du 

système, les méthodes numériques permettent de donner davantage de détails afin de 

comprendre le comportement structural et mécanique du VM et de bien expliquer les résultats 

expérimentaux. Dans ce chapitre, en utilisant des simulations MD, des détails supplémentaires 

seront donnés dans l'étude de la structure atomique locale de verre métallique monoatomique 

du Ta en effectuant des analyses complémentaires telles que l'ordre cristallin caché, la 

dimension fractale et la symétrie de rotation en se référant sur les études expérimentales et 

numériques déjà rapportées [29-31]. Pour répondre à cette problématique, les différentes 

méthodes d'analyse décrites dans le chapitre 2 ont été prises en compte pour suivre l'évolution 

structurale à l’échelle atomique sous solidification : la fonction de distribution radiale (RDF), 

le numéro de coordination (CN), l'analyse du voisin commun (CNA) et l'analyse de la 

tessellation de Voronoi [13,32]. Ces techniques d'analyse ont été adoptées pour étudier la 

variation des amas icosaédriques les plus dominants lors de la solidification rapide dans le SRO, 

et la connexion entre ces amas formant le MRO. D'un autre côté, ces techniques ont été utilisées 

pour étudier l'ordre structural cristallin caché dans l’état vitreux et la dimension fractale qui 

fournit une description de la différence entre les phases liquide et vitreuse en termes de structure 

au niveau atomique.  

2. Détails de la simulation 

L'étude structurale du verre métallique monoatomique de Ta a été étudiée par des 

simulations de dynamique moléculaire (MD) en utilisant le package LAMMPS (Large Scale 

Atomic / Molecular Massively Parallel Simulator) [33]. La structure initiale a été préparée en 

distribuant 5488 atomes dans une boîte de simulation avec des dimensions de 

(46.25x46.25x46.25) Å3 selon un réseau cristallin cubique centré. Les conditions aux limites 

périodiques dans les trois directions sont prises en compte. Pour suivre la trajectoire des 

particules, l'algorithme de Verlet est adopté pour résoudre numériquement les équations de 

mouvement de Newton en utilisant un pas de temps de 1 femto seconde (fs). Premièrement, le 

système a été chauffé au-dessus de sa température de fusion sans atteindre son point d'ébullition. 

Ainsi, le processus de chauffage a été effectué de 300 K à 4000 K (théoriquement le point de 

fusion de Ta est de 3290 K tandis que son point d'ébullition est de 5731 K) sous l'ensemble 

statistique NPT (nombre constant de particules, pression et température sont constantes). 

Deuxièmement, pour s'assurer que le système a atteint l'état d'équilibre liquide et pour éviter 

tout effet de mémoire où les atomes peuvent préserver (se souvenir de) leur environnement 
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cristallin, le liquide est détendu pendant 100 ps supplémentaires sous l'ensemble statistique NVT 

(nombre constant de particules, volume et température sont constants). Le liquide obtenu est 

ensuite refroidi de 4000 K à température ambiante (300 K) sous l’ensemble NPT, à une vitesse 

de refroidissement de 1013 K/s. Cette vitesse de refroidissement est motivée par le fait que dans 

l'étude sur le système Ni [15], la structure n'a pas montré de changement significatif à la baisse 

de la vitesse de refroidissement. D'un autre côté, nous avons utilisé des taux de refroidissement 

de 1012 K/s, 5.1012 K/s, 1013 K/s et 5.1013 K/s et nous n'avons observé aucun changement 

significatif dans les résultats, nous incitant à choisir un taux de refroidissement optimal de 1013 

K/s. Nous notons que pour une vitesse de refroidissement de 1011 K/s, le système a subi une 

solidification en une structure cristalline comme cela est généralement attendu car la diffusion 

des atomes aura le temps de se produire conduisant à une transformation de phase. En outre, 

une valeur de vitesse de refroidissement élevée est généralement requise pour vitrifier les 

systèmes monoatomiques. Dans les simulations de dynamique moléculaire (MD) actuelles, 

l'approximation semi-empirique des méthodes des atomes incorporés (EAM) détaillée dans le 

chapitre précédent est utilisée pour décrire les interactions entre les atomes de Ta [34-35]. Dans 

nos simulations, nous adoptons le potentiel de la méthode des atomes incorporés (EAM) 

développé par Ravelo et al. [36] qui a été développé pour modéliser le système de Ta (voir 

annexe pour plus de détails) et a conduit à des résultats similaires à ceux obtenus à l'aide de la 

méthode « force-matching method » [37]. 

3. Vitrification du système  

a. Variation du volume  

Dans cette section, nous présenterons les résultats de simulation de la vitrification de Ta 

avec l'analyse structurale du verre métallique obtenu. La figure III.1 illustre l’évolution du 

volume du système en fonction de la température pendant les processus de chauffage (courbe 

en rouge) et de refroidissement (courbe en bleu). Pendant le processus de chauffage, le volume 

du système augmente avec l'augmentation de la température ; cette augmentation est presque 

linéaire jusqu'à une certaine température à partir de laquelle on observe un changement 

discontinu de la courbe. Cette dernière température correspond au point de fusion du métal Ta 

(Tm = 3491 K), qui est en bon accord avec les valeurs trouvées expérimentalement (3290 K) et 

en utilisant des simulations de dynamique moléculaire ab initio (3690 K), respectivement [29-

30]. Cette légère différence peut être due au nombre d'atomes adopté dans la présente 

simulation, au potentiel interatomique utilisé, à la configuration de simulation et / ou à la vitesse 

du chauffage utilisée dans chaque méthode de simulation. Pour obtenir une température de 

fusion plus précise, on utilise généralement une configuration de simulation à deux boites où le 
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liquide fusionné et le cristal sont assemblés et la température qui correspond la présence 

simultanée des deux états détermine la température de fusion. Dans cette étude, nous n'avons 

pas pris en compte ce point car notre objectif était de créer un état liquide où les atomes perdent 

complètement leur ordre cristallin pour préparer le système à la trempe pour obtenir un état 

solide amorphe. D’un autre côté, l’étude quantitative de la température de fusion en soit n’est 

pas notre priorité du moment où sa valeur précise dépend du potentiel interatomique utilisé et 

donc une valeur correspondant exactement à celle de l’expérience va être du pur hasard sauf si 

ce potentiel est ajusté de telle sorte à reproduire la valeur de la température de fusion. De plus, 

lors du refroidissement, on constate que le volume diminue avec la baisse de la température 

jusqu'à 300 K. Après solidification, un excès de volume est constaté entre le début du chauffage 

et la fin de la trempe. Cela peut être interprété par le soi-disant volume libre, qui joue un rôle 

critique dans la formation ainsi que dans la relation structure-propriété dans les verres 

métalliques [38,39]. Par conséquent, la différence détectée entre le volume de la boite de 

simulation initiale et celui de la boite de simulation finale après solidification est d’environ 1.56 

nm3, soit une valeur de 1.6 % du volume a été ajouté qui correspond au volume libre. 

 

Fig. III.1 : Variation du volume du système en fonction de la température pendant les 

processus de chauffage et de refroidissement de Ta en utilisant une vitesse 

de refroidissement de 1013 K/s. 

Nous notons que l'évolution continue du volume pendant le processus de refroidissement est 

synonyme de l'absence de cristallisation, ce qui signifie que la structure résultante est suggérée 

comme étant amorphe. Néanmoins, l'intersection entre l'ajustement linéaire de la partie 

supérieure et celui de la partie inférieure de la courbe de refroidissement permet d'estimer la 
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température de la transition vitreuse, qui s'est avérée égale à Tg = 1673 K ; cette température de 

transition est proche de celle trouvée expérimentalement (Tg = 1650 K) [29].   

b. Fonction de distribution radiale (RDF) 

La figure III.2 montre une illustration schématique des fonctions de distribution radiales 

du Ta d'état cristallin, liquide et amorphe. En principe, la RDF du cristal devrait idéalement être 

représenté par des lignes verticales en raison de l'ordre à longue distance ; cependant, ces lignes 

sont élargies en raison des vibrations thermiques des atomes et de la présence des défauts dans 

les cristaux. Les liquides et les solides amorphes sont caractérisés par un ordre à courte distance 

et les coques de coordination les plus proches sont toujours visibles, tandis que les autres sont 

détruites avec un r croissant en raison d'un manque d'ordre à longue distance [13,15,40-42]. 

 

Fig. III.2 : Illustration schématique des fonctions de distribution radiales de Ta d’état (a) 

cristallin, (b) liquide et (c) amorphe. 

A partir de la figure III.2.a, à 300 K (début du processus de chauffage), la configuration de 

départ a une structure cristalline, cette structure ordonnée est motivée par les pics de la fonction 

g(r) qui sont bien prononcés et plus intenses, ces pics ayant une largeur à mi-hauteur négligeable 

caractérisant l’absence de diffusion atomique. Après augmentation de la température jusqu’à 
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atteindre 4000 K (figure III.2.b), un changement radical au niveau de la fonction de distribution 

radiale est détecté ; à longue portée les pics deviennent mois abondants signifiant que l’ordre à 

longue distance a été inhibé. L’état liquide a été confirmée par la présence d’un seul premier 

pic intense de la fonction g(r) et l’importance de la largeur à mi-hauteur nous a permet de 

prévoir la fusion totale de système chauffé. La figure III.3 présente la variation de la fonction 

g(r) pendant le processus de trempe rapide pour diverses températures. Tout d'abord, nous 

pouvons voir que lors de la diminution de la température, le premier pic de la fonction g(r) 

devient plus net, ce qui prouve la présence et le développement de l’ordre à courte distance 

(SRO) sous solidification.  Au début du processus de trempe à haute température (ex. 4000 K), 

la fonction g(r) montre des 1ers et 2èmes pics moins intensifs avec une atténuation constante 

observée au-delà de ces deux pics. Cela correspond à une caractéristique principale d'un état 

liquide désordonné et indique la non-existence d'une corrélation entre les atomes en termes 

d'ordre à moyenne distance (MRO). Pendant le processus de refroidissement, les pics 

commencent à s'aiguiser et le deuxième pic se divise en deux sous-pics, ce qui indique que le 

système a subi une transition vers un état intermédiaire appelé états de liquide super-refroidi. 

Enfin, à la fin du processus de refroidissement (300 K), la division du deuxième pic devient 

plus claire indiquant la formation de l'état vitreux et prouvant le développement et l'amélioration 

d'un deuxième comportement structurel en termes de MRO (figure III.2.c).  

 

Fig. III.3 : Fonctions de distribution radiale pour différentes températures pendant le 

processus de refroidissement rapide. 

La température à laquelle ce fractionnement se produit correspond à la température de transition 

vitreuse (Tg), qui a été déterminée dans le paragraphe précédent à partir de la courbe de volume/ 
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température. Ces propriétés figurent parmi les principales caractéristiques du comportement 

structural des verres métalliques, comme cela a été constaté dans les recherches expérimentales 

[29,43,44] et computationnelles [15,41,42,45]. La division du deuxième pic est une 

caractéristique indiquant la présence d'états de verre et de liquide surfondu, qui a été 

généralement interprétée par la présence d'amas icosaédriques massifs [46]. 

c. Température de transition vitreuse  

Comme déjà mentionnée dans le premier chapitre, La transition vitreuse est un 

phénomène réversible de transition d'état, elle correspond à un changement d’état lors du 

refroidissement d’un système dès que la viscosité commence à s’élever. La température à 

laquelle se produit la transition vitreuse est la température de transition vitreuse (Tg). Cette 

température est déterminée par plusieurs méthodes plus que celle présenté dans la section ci-

dessous. D'un autre côté, une deuxième méthode peut être utilisée pour estimer la valeur de Tg 

; cela se fait via le paramètre de Wendt-Abraham [47] qui est défini comme le rapport 𝑅 =

𝑔𝑚𝑖𝑛

𝑔𝑚𝑎𝑥
, avec gmin et gmax sont respectivement les positions minimum et maximum du premier pic 

de la fonction g(r). Ce rapport est tracé en fonction de la température pendant le processus de 

refroidissement sur la figure III.4. En utilisant des ajustements linéaires des régimes de basses 

et de hautes températures, la température de transition vitreuse Tg peut être déterminée par 

l'intersection entre les deux droites.  

 

Fig. III.4 : Rapport de Wendt-Abraham en fonction de la température pendant le processus de 

trempe. 
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Nous observons clairement à partir de cette figure que la transition vitreuse a lieu à une 

température qui peut être estimée à Tg ≈1673 K. D'une part, cette température (Tg) est très 

proche de celle trouvée par la méthode précédente (V=f(T)), et d'autre part, elle est très proche 

de la valeur trouvée expérimentalement par Zhong et al. [29] pour le VM monoatomique de Ta 

(Tg = 1650 K). Cet accord avec les résultats expérimentaux est un critère qui confirme que la 

vitesse de refroidissement choisie est optimale (1013 K/s) pour former le VM de Ta. 

4. Comportement structural du verre métallique de Ta  

a. Ordre à courte portée  

À l'ordre de courte portée (SRO), nous avons adopté la technique de tessellation de 

Voronoi pour caractériser l'arrangement atomique local du verre métallique monoatomique de 

Tantale et pour fournir plus d'informations au niveau de la première coque de coordination [13]. 

Dans cette technique, l'arrangement atomique autour de chaque atome central est décrit par 

quatre indices <n3,n4,n5,n6> [32] pour différencier les divers types de polyèdre, où n3 représente 

le nombre de triangles dans le polyèdre de Voronoi, n4 est le nombre de quadrangles et n5 est le 

nombre de pentagones, etc. La somme de ces nombres ni représente le nombre d'atomes les plus 

proches voisins et permet donc de déterminer d’une seconde manière le nombre de coordination 

(CN) pour chaque atome central. De plus la figure III.5 illustre une présentation schématique 

à deux dimensions d’une face en 5 bords du polyèdre de Voronoi.  

 

Fig. III.5 : Schéma en deux dimensions d’une face en 5 bords de polyèdre de Voronoi. 

Pour un polyèdre de Voronoi (VP) donné, l’atome central forme une liaison avec chaque atome 

de l’environnement composé des atomes les plus proches voisins. La bissectrice 

perpendiculaire à chaque liaison pour chaque voisin défini un certain nombre de plans 
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d'intersection. L'intersection de chaque deux médiatrices détermine un point, l’ensemble des 

points les plus proches définis les coins de la face du VP formé. Par exemple, le motif 

icosaédrique parfait <0,0,12,0> est décrit par douze pentagones (n3=0, n4=0, n5 =12 and n6=0). 

La figure III.6 montre la distribution des polyèdres de Voronoi les plus dominants dans le verre 

métallique monoatomique et leurs fractions à la température de 300 K après le processus de 

solidification rapide. 

 

Fig. III.6 : Distribution des polyèdres de Voronoi les plus dominants à 300 K après la trempe. 

Les différents polyèdres de Voronoi (VPs) ont été généralement classés en trois catégories 

principales [15]. Le premier groupe de VPs appelé « Crystal-like » contient tous les polyèdres 

de Voronoi <n3,n4,n5,n6> dont l'indice n5 a une faible valeur (n5=4), ce groupe représente une 

structure quasi cristalline et indexé par le type de polyèdres de Voronoi <0,4,4,x> avec x=5,6 

et 7. Le deuxième groupe « Mixte » est une catégorie qui regroupe tous les polyèdres de Voronoi 

<n3,n4,n5,n6> ayant des valeurs moyennes de n5 (soit 4 < n5 <8) et plus précisément, ce sont 

tous les polyèdres de Voronoi ayant l'indice n5 = 6, dans ce travail, ce groupe est caractérisé 

par <0,3,6,x> avec x=4, 5 et 6. Le dernier groupe de VPs avec des valeurs de n5 élevées (n5=8, 

10 ou 12) caractérise les structures icosaédriques parfaites et défectueuses ; il est appelé « 

Icosaédrique-like ». Des captures de la plupart des VPs dominants des trois groupes avec leurs 

numéros de coordination sont illustrés sur la figure III.7. À partir de ces snapshots, nous 

pouvons voir qu'il existe des clusters avec le même numéro de coordination mais qui sont 

différents en termes de géométrie structurale et de symétrie de rotation. Il est clair qu’après le 
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processus de trempe (Figure III.6), le groupe "Icosaédrique-like" contient les polyèdres les 

plus dominants, tandis que les polyèdres du groupe "Cristal-like" présentent des fractions très 

faibles. Ceci confirme que la cristallisation de Ta a été évitée et qu'une phase amorphe est 

obtenue après le processus de solidification. Les résultats montrent également que les amas 

icosaédriques déformés indexés par <0,1,10,2> et <0,2,8,4> (13.8 % et 12.2 % respectivement) 

sont les polyèdres de Voronoi (VP) les plus dominants plutôt que l'amas icosaédrique parfait 

<0,0,12,0> (7.1 %). Ces trois derniers amas icosaédriques jouent un rôle critique dans la 

formation du verre monoatomique de Ta et se comportent comme des barrières à la nucléation 

interdisant ensuite la formation de la phase cristalline en termes de longue portée et contribuent 

par la suite à la formation d'un état amorphe. 

 

 

Fig. III.7 : Géométries des polyèdres de Voronoi les plus dominants dans les trois groupes. Les 

atomes rouges représentent l'atome central de chaque polyèdre. 

Ces caractéristiques typiques ont été rapportées précédemment dans d'autres verres métalliques 

monoatomiques telles que les verres métalliques d’Al et de Ni [15,48]. 
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b. Evolution des polyèdres durant la solidification 

L'évolution des fractions des trois groupes des différents (VPs) en fonction de la 

température pendant le processus de refroidissement est présentée sur la figure III.8.  

 

Fig. III.8 : Evolution des trois groupes de divers polyèdres de Voronoi au cours du processus 

de refroidissement. 

À partir de cette figure, nous observons que la quantité de VPs de type cristal-like est presque 

constante et a une valeur faible par rapport aux autres groupes. En outre, la fraction des VPs de 

type mixte augmente légèrement avec la diminution de la température pendant le processus de 

refroidissement. D'autre part, la quantité de groupe de type icosaédrique-like augmente pendant 

le processus de refroidissement avec une vitesse accrue autour de la transition vitreuse. Cela 

peut s'expliquer par la transition des polyèdres à indice de Voronoi n5 moyen à ceux à indice de 

Voronoi n5 élevé. D’après cette évolution constatée on peut clairement suggérer que l’état 

vitreux est atteint après solidification et le verre métallique de Ta est formé d’après la croissance 

importante de la quantité des icosaèdres après la transition vitreuse. 

c. Symétrie de rotation (Fold Symmetry) 

Pour donner plus de détails et une meilleure compréhension du comportement structural 

au niveau atomique de l'état amorphe formé, nous avons étudié la symétrie de rotation dans le 

système, en particulier nous nous sommes intéressés à la fraction des amas ayant une symétrie 

de d’ordre k (k-fold symmetry). À cette fin, nous avons calculé le nombre d'atomes ayant une 

symétrie n fois en multipliant le nombre ni à chaque fois par sa fréquence. En d'autres termes, 
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en se basant sur la méthode de tessellation de Voronoï dans laquelle chaque polyèdre est indexé 

par <n3,n4,n5,n6>, où nk (k=3,4,5,6) correspond au nombre de polygones à k bords pour chaque 

amas atomique, le degré de symétrie k-fold est donné par l'expression suivante [49] :  

𝑓𝑘 =
𝑛𝑘

∑ 𝑛𝑘𝑘=3,4,5,6
                                             (III.1) 

D’où l'on peut extraire le degré moyen de symétrie d’ordre k (k-fold symmetry) qui est donné 

par  ∑𝑓𝑘 × 𝑃 où P désigne la fraction de chaque polyèdre. La figure III.9 présente l'évolution 

de la population des quatre indices de Voronoï au cours du processus de refroidissement. Quatre 

types ont été considérés qui sont : la symétrie d’ordre trois (three-fold symmetry), la symétrie 

d’ordre quatre (four-fold symmetry), la symétrie d’ordre cinq (five-fold symmetry) et la symétrie 

d’ordre six (six-fold symmetry). Ces symétries caractérisent les populations des indices de 

Voronoi n3, n4, n5 et n6, respectivement.  

 

Fig. III.9 : Evolution de la population de l'indice de Voronoi n3, n4, n5 et n6 au cours du 

processus de refroidissement. 

À partir de la figure III.9, nous observons que, durant le processus de refroidissement de l’état 

liquide à 4000 K jusqu’à la formation du VM à 300 K, les populations des symétries d’ordres 

trois, quatre et six diminuent tandis que celle de la symétrie d’ordre cinq augmente. 

L'augmentation de la population de la symétrie d’ordre cinq est conforme à l'augmentation de 
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la quantité d'amas de type icosaédriques. En effet, ces grappes ont une grande symétrie d’ordre 

cinq tandis que d'autres grappes (Figure III.6) contiennent une quantité non négligeable de 

cette symétrie même si elles n'appartiennent pas à la classe de type icosaédrique. Par exemple, 

un cluster de type mixte <0,3,6,x> contiendra six faces avec une symétrie d’ordre cinq. 

L’augmentation importante de la population de cette symétrie durant le processus de 

refroidissement est un autre indicateur fondamental qui prouve que le système à subit une 

transition vers un état hors équilibre amorphe et aucun signe de cristallisation n’a été détecté. 

Cette caractéristique structurale obtenue est en bon accord avec celle reportée dans les 

références [32,49-50]. 

d. Evolution des nombres de coordination  

Contrairement aux matériaux cristallins, la distribution des plus proches voisins dans les 

matériaux amorphes, comme le verre métallique, n'est pas uniforme [13]. Le nombre de 

coordination (CN) est une méthode qui permet de déterminer le nombre de voisins proches d'un 

atome de référence choisi pour un seuil donné par un rayon de coupure. Dans cette méthode, le 

nombre de voisins les plus proches est calculé sur tous les atomes contribuant au premier pic 

de la RDF, donc cette méthode est très sensible au choix du rayon de coupure qui définit la 

première coque voisine. Par conséquent, pour chaque température, le minimum après le premier 

pic dans chaque RDF est déterminé pour l'utilisation comme rayon de coupure de la première 

coque. L'évolution en fonction de la température des nombres de coordination les plus 

dominants (CN) pendant le processus de trempe est illustrée à la figure III.10. A partir de cette 

figure, nous observons que la fraction de la coordination 13 (CN = 13) augmente avec la 

diminution de la température pendant le processus de refroidissement. Nous mentionnons que 

ces amas peuvent appartenir aux structures de type icosaédrique ou de type mixte indexées par 

les polyèdres de Voronoï <0,1,10,2> et <0,3,6,4>, respectivement. Cependant, la fraction de 

la coordination 15 (CN = 15) diminue avec la baisse de la température, cela peut être attribué 

au polyèdre de Voronoï <0,4,4,7> (semblable à un cristal), mais après la température de 

transition vitreuse, cette coordination commence à être plus abondante, ce qui peut s'expliquer 

par une transition du polyèdre de Voronoi <0,4,4,7> au <0,3,6,6> (CN = 15) qui correspond à 

une transition du groupe cristal-like en groupe mixte-like. En revanche, les coordinations 12 et 

14 (CN = 12 et CN = 14), montrent une évolution en deux régimes, avant et après la transition 

vitreuse. Avant la transition vitreuse, la fraction de la coordination 12 diminue avec la 

diminution de la température, ceci peut être interprété par la diminution de la population de la 

structure quasi cristalline indexée par le polyèdre de Voronoi <0,4,4,4> (CN = 12) dans l'état 

super-liquide. Alors que la fraction de la coordination 14 augmente avec la diminution de la 
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température, ce qui correspond au développement du polyèdre de Voronoi de type mixte 

<0,3,6,5> (CN = 14). Au niveau de la transition vitreuse, les populations de ces coordinations 

ont subi un changement brutal, signe d’un changement structural local important. Après la 

transition vitreuse, un changement de comportement est observé pour les coordinations 12 et 

14, c'est-à-dire que la première augmente (CN = 12) et la seconde diminue pendant le reste du 

processus de refroidissement. Cela peut s'expliquer par la transformation de tous les amas ayant 

une configuration cristalline et mixte en ceux ayant une symétrie icosaédrique. 

 

Fig. III.10 : Distribution des nombres de coordination les plus dominants dans le système 

pendant le processus de refroidissement. 

Cette transition se manifeste par la rupture des liaisons entre les atomes abaissant la 

coordination de 14 à 12 ou 13. Les atomes dissociés s'éloigneraient de l'amas au moyen d'une 

migration via le volume libre. Ce comportement est généralement suggéré selon la théorie du 

volume libre où les atomes se déplacent en profitant de l’existence du volume libre dans les 

verres métalliques [38,39]. Ceci est en accord avec l'idée acceptée selon laquelle les verres 

métalliques ont une compacité plus élevée que celle des états liquides et super-liquides. Nous 

pouvons également voir que les coordinations 12, 14 et 15 subissent un saut notable dans leurs 

courbes près de la température de transition vitreuse (Tg = 1673K). Cela peut être interprété par 

la formation d'amas de type icosaédriques au détriment d'autres amas pendant la vitrification. 

De plus, nous pouvons voir que le nombre d'atomes coordonnés en 14 augmente, ce qui peut 

être interprété par le développement de polyèdres icosaédriques déformés <0,2,8,4>. Dans ce 

contexte, l'observation et l'analyse des résultats du nombre de coordination (CN) nous ont 
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amenés à conclure qu'au-dessous de la température Tg la population des polyèdres icosaédriques 

avec CN = 13 et CN = 12 commence à augmenter tandis que celle des polyèdres cristallins 

diminue en dessous de Tg. Bien que la distribution des différents amas dépend de plusieurs 

paramètres à savoir la vitesse de refroidissement, la pression et la composition [31,51,52], les 

résultats obtenus dans ce travail restent en bon accord avec les études précédentes sur les verres 

métalliques monoatomiques et multi-composants, qui ont suggéré que pendant le processus de 

refroidissement, en particulier en dessous de la Tg, les amas icosaédriques parfaits et déformés 

(ayant une CN = 13 et CN = 12) sont les amas les plus dominants [32,48,53]. 

e. Ordre à moyenne distance 

Afin de caractériser l'évolution microstructurale à l'ordre de moyenne portée (MRO), nous 

nous sommes concentrés sur l’évolution et la connectivité des divers agrégats icosaédriques qui 

se sont avérés très importants dans la formation de matériaux amorphes. Nous avons donc 

étudié la façon dont les différents polyèdres icosaédriques sont connectés et tenté d'établir une 

relation entre ces modes de connectivité et la subdivision observé au niveau du deuxième pic 

dans la fonction RDF après le processus de vitrification. Jusqu'à présent, il est largement 

reconnu que les clusters de type icosaédrique sont les unités structurales de base formant les 

verres métalliques, mais il y a encore un manque de connaissances sur la façon dont ces grappes 

sont connectés pour former un réseau assez compact à 3D. Une analyse structurale détaillée 

basée sur la visualisation a permis de confirmer que ces clusters sont connectés par trois modes. 

Le premier appelé partage croisé ou en volume (IS : Intercross-Sharing) où les deux clusters 

partagent cinq atomes et les atomes centraux des deux polyèdres voisins sont proches voisins 

entre eux aussi. Le second appelé partage de face (FS : Face-Sharing) où les deux polyèdres 

possèdent trois ou quatre atomes en communs formant une face. Le dernier est le partage de 

sommet (VS : Vertex-Sharing) où les deux clusters sont connectés par un seul atome. Par 

ailleurs, pour mieux comprendre cette connectivité entre les différentes unités structurales dans 

le verre métallique monoatomique de Ta, nous avons calculé la RDF partielle (g(r)<n3, n4, n5, 

n6>) impliquant uniquement les atomes centraux d’un type de clusters.  La figure III.11 montre 

la RDF partielle (g(r)<0,0,12,0>) relatives aux clusters icosaédriques parfaits <0,0,12,0> en plus 

des distances entre les atomes centraux de deux amas icosaédriques voisins reliés par les 

différents modes. Ces distances ont été comparées aux positions des pics de la fonction RDF 

(R1, R2 et R3). Une analyse profonde de la distance moyenne entre les atomes centraux permet 

d'assimiler chaque mode de connexion à un pic spécial de la courbe RDF partielle du polyèdre 

de Voronoi <0,0,12,0>, comme le montre la figure III.11. Ces résultats suggèrent que le mode 
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IS correspond au premier pic (R1), le mode FS est assimilé au deuxième pic (R2) et le mode VS 

représente le troisième pic (R3). Un résultat similaire a été trouvé par Trady et al. [15] dans leur 

étude de la structure au niveau atomique du verre métallique monoatomique de Ni. Par 

conséquent, la relation entre les propriétés des verres métalliques et leur réseau de connectivité 

au MRO peut être liée aux modes de connectivité entre les différentes unités structurales. Le 

partage croisé (IS) est le plus prépondérant dans notre système puisque le premier pic de la 

fonction RDF auquel il est lié est le plus intense. Ce mode de connectivité est caractérisé par le 

plus petit volume atomique moyen et l'énergie potentielle moyenne la plus faible comme il a 

été suggéré par des simulations de MD du verre métallique de Zr-Cu [54-55]. 

 

Fig. III.11 : Courbe RDF partielle d'atomes centraux de polyèdres 〈0,0,12,0〉. Des captures montrant 

les configurations des différents modes de connexion correspondant à chaque pic. Les 

atomes rouges représentent l'atome central de chaque polyèdre et les atomes bleus 

représentent les atomes voisins communs entre deux polyèdres partagés. 

Ce dernier mode de connexion confère aux verres métalliques leurs propriétés mécaniques 

propres telles que la résistance à l'écoulement, sa croissance est donc importante pour 

l'évolution des structures au niveau du MRO [56-57]. Dans ce contexte, les amas icosaédriques 

liés par IS sont l'unité fondamentale du verre métallique qui a poussé Xie et al. [58-59] à mener 

leurs recherches sur le réseau de connectivité des clusters icosaédriques en MRO des verres 

métalliques de TiAl3 et de TiAl. Leurs résultats ont montré que pendant le processus de 

solidification, le nombre d'amas icosaédriques connectés par le mode IS augmente 

remarquablement en dessous de la Tg. Nous pouvons alors suggérer que les amas icosaédriques, 
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en particulier ceux liés par IS, peuvent se comporter comme les structures les plus ordonnées 

localement et qui se caractérisent par la densité atomique plus élevée. 

De plus, nous avons étendu notre investigation aux modes de connectivité entre les polyèdres 

de Voronoi du type le plus dominant, c’est-à-dire ceux caractérisant la structure de type 

icosaédrique déformé. La figure III.12 illustre la RDF partielle correspondant au polyèdre 

déformé <0,1,10,2> avec les distances correspondantes pour chaque mode de connectivité.  

 

Fig. III.12 : Courbe RDF partielle d'atomes centraux de polyèdres 〈0,1,10,2〉. Des captures montrant 

les configurations des différents modes de connectivité correspondant à chaque pic. Les 

atomes rouges représentent l'atome central de chaque polyèdre et les atomes bleus 

représentent les atomes voisins communs entre deux polyèdres partagés. 

On observe l'apparition d'un quatrième mode de connectivité qui n’a pas été observé pour 

l’icosaèdre parfait, à savoir le partage de l’arrête (ES : Edge-Sharing) où les deux clusters 

voisins sont reliés par deux atomes formant une arrête. Selon la distance moyenne entre les 

atomes centraux des polyèdres partagés, on peut attribuer les pics R1 et R2 respectivement aux 

modes IS et FS, tandis que le pic R3 peut être attribué à une superposition entre les modes ES et 

VS. Nous pouvons suggérer que la subdivision du deuxième pic de la RDF est le résultat de 

l’apparition/développement de différents modes de connectivité des clusters de type 

icosaédrique et pas seulement du polyèdre icosaédrique parfait <0,0,12,0>. 

La distance moyenne entre les atomes centraux de divers polyèdres constitue un autre 

paramètre, qui peut être intéressant pour caractériser la structure an niveau du MRO car il fournit 

des informations sur la façon dont les clusters sont connectés. Le tableau III.1 reprend une 
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comparaison des distances moyennes entre les atomes centraux de différents polyèdres 

icosaédriques pour les quatre modes de connectivité. Nous pouvons voir clairement que la 

distance moyenne entre les atomes centraux des polyèdres de Voronoi déformés (<0,1,10,2>) 

est plus grande que celle correspondant aux icosaèdres pleins (<0,0,12,0>). Cela peut 

s'expliquer par le fait que les atomes centraux des amas déformés sont entourés par 13 

(<0,1,10,2>) jusqu'à 14 (<0,2,8,4>) atomes qui occupent alors un plus grand espace que celui 

occupé par un icosaèdre parfait et qui pousse les atomes centraux à s’éloigner l’un par rapport 

à l’autre et par la suite la distance séparant ces deux atomes centraux sera plus grande. 

Tableau III.1 : Comparaison des distances moyennes entre les atomes centraux pour les 

polyèdres parfaits (<0,0,12,0>) et déformés (<0,1,10,2>). 

Distance moyenne <0,0,12,0> <0,1,10,2> 

dIS 2.74 Å 2.99 Å 

dFS 4.59 Å 4.67 Å 

dES -- 5.31 Å 

dVS 5.57 Å 5.6 Å 

 

5. Caractéristiques structurales particulières 

a. Ordre cristallin caché  

Lors du processus de refroidissement, la formation d'un état amorphe n'est pas parfaite et 

reste hétérogène, ce qui suggère l'existence d'une certaine cristallisation partielle dans les verres 

métalliques. L’empilement atomique dans les verres métalliques peut être interprété 

globalement par la présence d'un ordre cristallin caché intégré dans l'état amorphe [15]. Pour 

mieux comprendre cette caractéristique structurale, nous avons analysé les positions des pics 

de la fonction RDF en calculant les rapports Ri/R1 (i=1,2,3,4 et 5) où R1 est la position du 

premier pic. La figure III.13 illustre la fonction de distribution radiale du liquide surfondus et 

celle du verre en Ta. Les positions des pics (et donc les valeurs de Ri/R1) pour le liquide surfondu 

(2200 K) et l'état vitreux (300 K) ont été obtenues par ajustement à des fonctions gaussiennes 

et les valeurs sont présentées dans le tableau III.2. Ce tableau montre également pour des 

raisons de comparaison, les valeurs des rapports Ri/R1 dans des cristaux parfaits de type cubique 

à faces centrée (fcc) et cubique centré (bcc). Il est très clair que les constantes associées aux 
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positions de pic à l'échelle de l'état vitreux sont très proches de celles de la structure bcc [60], 

en particulier R2/R1 et R4/R1, ce qui s'explique par la présence d'un ordre périodique sphérique. 

Alors qu'un petit décalage est prononcé pour R3/R1 qui est associé à une symétrie de translation 

locale développée à l'ordre de moyenne portée après la subdivision du deuxième pic. L'ordre 

cristallin développé en dessous de la température de transition est caché dans l’état amorphe et 

il peut être déduit d'un ordre local en bcc. 

 

Fig. III.13 : Courbes RDF de liquide surfondu et d'état vitreux. 

À partir de ce résultat, nous pouvons suggérer qu'un ordre d’empilement atomique spécifique, 

caché dans la RDF, est développé pendant la transition vitreuse et ne peut pas être détecté par 

les techniques expérimentales de caractérisation. L'ordre cristallin caché est la principale 

différence entre le liquide surfondu et l'état vitreux dans les verres métalliques, cet ordre caché 

peut s'expliquer par une combinaison entre l'ordre périodique sphérique (SPO) et la symétrie de 

translation locale (LTS) formée après la transition vitreuse. Nous proposons alors que la 

configuration atomique complexe des verres métalliques de l'ordre de courte à moyenne portée 

soit globalement décrite par la LTS associé au SPO [60,61]. Ensuite, pour donner plus de détails 

sur cet aspect, nous avons donné dans le tableau III.3, les rapports entre les distances moyennes 

des atomes centraux des amas icosaédriques parfaits et déformés dans le verre métallique 

monoatomique de Ta. Les résultats montrent que les valeurs des rapports qui correspondent au 

polyèdre déformé <0,1,10,2> sont différentes de celles de l'icosaèdre parfait <0,0,12,0>. 

Néanmoins, les valeurs de dVS/dIS dans les icosaèdres parfaits (<0,0,12,0>) sont corrélées avec 
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le rapport (R3/R1) dans la structure du réseau fcc (tableau III.2), qui est associé à la symétrie 

de translation locale (LTS) développé en MRO après la transition vitreuse. 

Tableau III.2 : Positions atomiques relatives mises à l'échelle par la position du premier pic pour le 

liquide surfondu Ta et l'état vitreux obtenus par des simulations MD. Les deux 

premières lignes présentent les positions théoriques des atomes dans les 

structures cristallines à réseaux fcc et bcc [60]. 

Position Structure R1/R1 R2/R1 R3/R1 R4/R1 R5/R1 

Positions 

atomiques 

théoriques 

FCC √1 

(=1.00) 

√3 

(≈1.73) 

√4       

(=2.00) 

√7 

(≈2.67) 

√12 

(≈3.46) 

BCC √1 

(=1.00) 

√8/3 

(=1.63) 

√11/3 

(=1.92) 

√19/3 

(=2.52) 

√35/3 

(=3.42) 

 

Résultats 

actuels 

Liquide surfondu 

2200 K 

1.00 1.79 2.55 3.34 4.32 

Verre métallique 

300 K 

1.00 1.64 1.95 2.50 3.35 

 

Tableau III.3 : Rapports des distances moyennes entre les atomes centraux des amas icosaédriques 

parfaits (<0,0,12,0>) et déformés (<0,1,10,2>).  

Rapport entre la distance 

moyenne 

<0,0,12,0> <0,1,10,2> 

dIS / dIS 1.00 1.00 

dFS / dIS 1.68 1.56 

dES / dIS -- 1.78 

dVS / dIS 2.03 1.87 

 

b. Dimension fractale 

Un autre aspect de l'arrangement du niveau atomique dans le verre métallique, concerne 

l’étude de l'ordre à moyenne distance (MRO) à travers la détermination de la dimension 
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géométrique fractale (Df), qui pourrait aider dans la distinction entre l'état liquide et l'état 

vitreux. Par définition, la Df est une grandeur qui vise à traduire la manière dont un ensemble 

fractal a rempli l'espace à toutes les échelles. Ce paramètre est déterminé à partir de la masse 

des atomes contenus dans un volume sphérique de matière de rayon r. C'est un exposant dont 

dépend la masse (𝑀(𝑟) ∝ 𝑟𝐷𝑓) [62]. Ainsi, dans les matériaux cristallins, la Df est constante et 

prend la valeur Df =3, tandis que dans les matériaux amorphes, il est donné par une valeur non 

entière 2 < Df < 3 [18,63]. La détermination de la Df est basée sur la relation entre le nombre de 

coordination cumulé (CN) et le rayon r de la coque de coordination correspondante. Ensuite, le 

tracé de ln (CN + 1) (1 ajouté pour tenir compte de l'atome central) en fonction de ln (r) fournit 

cette dimension fractale (Df est la pente). La figure III.14 présente ln (CN + 1) par rapport à 

ln(r) avec deux ajustements linéaires, l'un pour la première coque de coordination et l'autre du 

premier à la quatrième coque de coordination. L'ajustement linéaire de la courbe du centre à la 

première coquille donne Df = 2.59, ce qui confirme la nature fractale du verre métallique 

monoatomique à très petite échelle. Ce résultat est conforme à ce qui s'est formé dans différents 

verres métalliques rapportés dans les références [41,45]. 

 

Fig. III.14 : Tracés log-log du nombre total d'atomes (CN + 1) versus la coque de coordination en 

fonction de r. 

Au-delà de la première coque de coordination, les résultats montrent une dimension Df =3.01. 

Ce résultat en termes de la Df peut être interprété par une structure de percolation sous-jacente 

développée dans des verres métalliques en dessous de la transition vitreuse, ce qui indique que 

les amas d'atomes sont empilés à un niveau moyen où le volume libre est moins important. Dans 

ce contexte, de nombreux chercheurs se sont concentrés sur ce point comme Zeng et al. [64] 
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qui ont utilisé la diffraction des rayons X et ont conclu à une dimension fractale des verres 

métalliques de l’ordre de 2.5. 

6. Conclusion 

En résumé, des simulations de dynamique moléculaire ont été effectuées pour étudier le 

comportement structural du verre métallique monoatomique de Ta. Diverses techniques ont été 

utilisées pour caractériser la structure à l’échelle atomique en termes d'ordres de courte à 

moyenne distances. Au cours du processus de trempe, la subdivision du deuxième pic dans la 

fonction de distribution radiale (RDF) est signalée à Tg=1673 K, ce qui prouve la formation de 

l’état vitreux. Les amas de Voronoi dominants se sont avérés être les icosaèdres déformés 

(<0,1,10,2> et <0,2,8,4>) et l'icosaèdre parfait (<0,0,12,0>). Ces clusters sont connectés par 

partage croisé ou en volume (IS : Intercross-Sharing), partage de face (FS : Face-Sharing), 

partage de l’arrête (ES : Edge-Sharing) et partage de sommet (VS : Vertex-Sharing). 

L'arrangement atomique du verre métallique monoatomique du Ta est dominé par la symétrie 

d’ordre cinq qui devrait être responsable de la formation de l'état amorphe. De plus, un ordre 

cristallin caché a été détectée grâce à l'utilisation du rapport Ri/R1 des RDFs obtenu par 

ajustement à des fonctions gaussiennes. Cet ordre caché peut être expliqué par une combinaison 

entre l'ordre périodique sphérique (SPO) et la symétrie de translation locale (LTS). Nos résultats 

révèlent que l’empilement atomique à courte distance du verre métallique monoatomique de Ta 

est fractal, avec une dimension (Df = 2.59) entre l'atome central et la première coque de 

coordination, tandis qu'au-delà de la première coque de coordination la dimension du verre 

métallique est Df = 3.01, ce qui suggère que les verres métalliques monoatomiques ont une 

structure de percolation à une échelle très petite de l’ordre de la première coque de voisinage. 
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1. Introduction 

Les verres métalliques présentent une résistance mécanique élevée avec une déformation 

pouvant atteindre 2 %, comparable à celle des matériaux cristallins les plus résistants [1–4]. 

Grâce à cette résistance exceptionnelle, les verres métalliques sont largement connus comme 

de nouveaux matériaux de structure prometteurs, bien qu’il existe de graves problèmes liés à 

l'absence d'écrouissage et à une ductilité limitée. Cependant, la compréhension de base de la 

structure et des propriétés mécaniques des verres métalliques est très peu développée. En 

général, les sciences des verres et des liquides sont beaucoup moins avancées que celles des 

matériaux cristallins. En réalité, comprendre la nature du verre et la transition vitreuse est 

considérée comme l'un des plus grands défis de la théorie de la matière condensée [5]. Dans 

des conditions ambiantes, les verres métalliques présentent une localisation distinctive de la 

déformation plastique en cisaillement [6], donnant lieu à des combinaisons de propriétés 

inhabituelles, par exemple une ductilité nulle mais une ténacité à la rupture élevée. Les 

propriétés mécaniques des verres métalliques leur confèrent un grand potentiel pour diverses 

applications structurales [7-10]. Les perturbations mécaniques, telles que la traction, la 

compression, la fatigue et la déformation par fluage, sont d'autres facteurs qui peuvent altérer 

la disposition atomique des verres métalliques dans certaines conditions de temps et de 

température, ce qui peut également affecter leur durée de vie. Dans ce contexte, Zhong et al. 

[11], à l'aide de simulations de dynamique moléculaire, ont trouvé dans le verre métallique 

Cu64Zr36 que la transition d'une déformation localisée à une déformation non localisée est 

conditionnée par une température critique (195 K ± 5 K). Sur la base de données expérimentales 

combinées à des simulations numériques, Li et al. [12] ont étudié les évolutions structurales du 

verre métallique Ni-Hf-Mo sous un processus de déformation par cisaillement. Ils ont conclu 

que l'ajout de Mo au Ni-Hf réduit la plasticité du système en améliorant la résistance 

intrinsèque. Ils ont également suggéré que la connectivité entre divers clusters au niveau de la 

structure à l'échelle atomique et les comportements de cisaillement locaux sont corrélés à la 

réponse mécanique. De plus, Wong et al. [13] ont utilisé la simulation de la dynamique 

moléculaire pour étudier l'effet des contraintes de niveau atomique et de l'énergie de 

déformation atomique sur les propriétés dynamiques et mécaniques locales des verres 

métalliques CuxZr100-x. Ils ont remarqué que lors de la relaxation structurale, la diffusivité des 

atomes de Cu et Zr diminue, ce qui conduit à l'annihilation des sites défectueux et à la relaxation 

des contraintes atomiques affectant la dynamique locale. 

Dans ce chapitre, et dans le cadre de la recherche de l'impact des contraintes externes sur les 

performances du verre, nous nous sommes concentrés sur l'étude de l’effet du processus de 
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recuit sur le comportement élastique du verre métallique monoatomique du Tantale (Ta). Nous 

avons également essayé de comprendre cet effet à travers les changements de structure ayant 

lieu après le traitement du recuit. Afin d’atteindre l'objectif visé dans cette étude, plusieurs 

techniques analytiques ont été mobilisées pour suivre l'évolution élastique et structurale au 

cours du temps de recuit sous différentes températures inférieures à la transition vitreuse. 

2. Méthode de calcul 

Des simulations de dynamique moléculaire ont été effectuées par l’intermédiaire du code 

LAMMPS (Large Scale Atomic / Molecular Massively Parallel Simulator) [14] afin d’étudier 

les propriétés élastiques et structurales du verre métallique monoatomique du Tantale (Ta). 

Initialement, nous avons créé une boîte de simulation contenant 16000 atomes selon un réseau 

bcc dont le volume global est d'environ (6.608 x 6.608 x 6.608) nm3. Des conditions aux limites 

périodiques ont été appliquées pour imiter les propriétés en volume. L’algorithme de Verlet 

avec un pas de temps de 1 femto-seconde (fs) est adopté pour résoudre numériquement les 

équations du mouvement de Newton pour suivre les trajectoires des particules. Les forces 

d'interaction entre les atomes du système actuel sont modélisées selon l'approche semi-

empirique de la méthode de l’atome entouré (EAM) dont le modèle a été présenté dans le 

deuxième chapitre [15-16], en particulier nous avons utilisé la paramétrisation développée par 

Ravelo et al. [17] pour décrire les interactions entre les atomes de Ta. L’histoire thermique 

suivie pour l'élaboration d’un état vitreux de Ta est la même que celle suivie dans le chapitre 

précédent. Premièrement, la boîte de simulation cristalline créée a été chauffée de 300 K 

jusqu’au-dessus de son point de fusion à 4000 K sans atteindre sa température d'ébullition. Le 

processus de chauffage est effectué sous l'ensemble statistique NPT (nombre constant de 

particules, pression constante et température constante). Deuxièmement, pour éviter tout effet 

de mémoire et pour empêcher les atomes de se souvenir leur environnement cristallin, le liquide 

obtenu est équilibré pendant 100 picosecondes (ps) sous l'ensemble statistique NVT (nombre 

constant de particules, volume constant et température constante) ; ce temps de relaxation est 

suffisant pour s'assurer que l'équilibre liquide est atteint. Enfin, la vitesse de refroidissement 

optimisée de 1013 K/s [18] est choisie pour faire tremper le système de 4000 K à 300 K afin de 

former l'état vitreux. Le processus de refroidissement est effectué sous l'ensemble statistique 

NPT. Le système est ensuite équilibré pendant 10 ps après son refroidissement pour stabiliser 

l'état vitreux obtenu. Le VM obtenu (désigné par l'échantillon tel que préparé) a ensuite été 

recuit à trois températures différentes (500 K, 900 K et 1100 K) pendant des durées comprises 

entre 0 et 10 ns. Ces températures de recuit ont été choisies en dessous de la température de 

transition vitreuse pour garantir que le système reste à l'état vitreux et ne se transforme pas à 
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l'état liquide. Ensuite, le système est soumis à un refroidissement rapide avec la même vitesse 

de refroidissement de 1013 K/s, puis relaxé pendant 10 ps après chaque simulation sous des 

ensembles statistiques NVT et NPT. Avec cette méthode, nous avons obtenu 30 échantillons 

recuits, dix d'entre eux recuits à 500 K, dix à 900 K et dix à 1100 K. Ces échantillons sont 

désignés par Ta_05_x, Ta_09_x et Ta_11_x qui sont relatifs aux échantillons recuits à 500 K, 

900 K et 1100 K, respectivement, où l’indice « x » représente le temps de recuit en ns.  

3. Structure du verre préparé 

a. Transition vitreuse  

Notre étude a commencé par identifier la température de transition vitreuse afin de fixer 

les températures auxquelles le recuit peut-être effectué. Au cours du processus de fabrication 

du verre, le volume et l'énergie potentielle ont été suivis en fonction de la variation de la 

température pendant les processus de chauffage et de refroidissement. La figure IV.1 présente 

l'évolution du volume du système en fonction de la température lors des opérations de chauffage 

et de trempe (la figure jointe montre l'évolution de l'énergie potentielle en fonction de T(K)). 

 

Fig. IV.1 : Evolution du volume du système en fonction de la température au cours des processus de 

chauffage et de refroidissement. L'encart montre l'énergie potentielle correspondante 

en fonction de température. Tm représente la température de fusion, Tg représente la 

température de transition vitreuse. 

Le cristal initial, d'un volume de 288.54 nm3, a subi un chauffage sous une vitesse de 1012 K/s, 

cette vitesse du chauffage est suffisante pour aboutir à l’état liquide dans des temps des 
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simulations assez courtes et qui permet d’optimiser la durée du calcul. On voit bien que lorsque 

la température augmente le volume augmente continuellement jusqu'à un point qui correspond 

à la température de fusion du système où une discontinuité est observée dans la courbe. Après 

équilibrage du système étudié à 4000 K, nous démarrons le processus de refroidissement sous 

une vitesse de refroidissement de 1013 K/s. Cette valeur élevée a empêché la cristallisation du 

système et les amas des atomes n’ont pas pu s'organiser assez rapidement, ce qui a conduit à 

une structure amorphe. On observe que le volume diminue progressivement avec la diminution 

de la température entre 4000 K et 3500 K. A ce stade (3500 K) et d'un point de vue 

thermodynamique, une grande quantité de cristaux est en équilibre avec la phase liquide et le 

système a une grande tendance à cristalliser pour une faible vitesse de refroidissement. En 

utilisant une vitesse de refroidissement élevée (1013 K/s), le liquide atteint un état de non-

équilibre appelé « liquide surfondu » et la viscosité du système commence à augmenter 

rapidement et les atomes deviennent de moins en moins mobiles. La variation du volume lors 

du refroidissement suit une ligne quasi-droite approximativement parallèle à celle obtenue lors 

du chauffage et change sa pente à une température critique qui correspond à la transition 

vitreuse. L'intersection entre l'ajustement linéaire de la région liquide super-refroidi et celle du 

solide donne une estimation de la température de transition vitreuse [19]. Le résultat de ces 

ajustements suggère que Tg se trouve autour de 1670 K. Expérimentalement, le verre métallique 

monoatomique de Ta s'est révélé se vitrifier à 1650 K [20], ce qui est très proche de la valeur 

trouvée dans le présent travail. Cependant, nous mettons en garde le lecteur que cet accord 

pourrait être un pur hasard car la détermination de Tg dans la simulation MD n'est pas effectuée 

avec une grande précision et la méthode pour la calculer est toujours en discussion [21]. En 

outre, comme illustré dans la capture insérée à la figure IV.1, la même procédure a été suivie 

pour la détermination de Tg à partir de la variation de l'énergie potentielle en fonction de la 

température. Cette variation produit la même valeur de la transition vitreuse. On note que la 

différence de volume entre le début du chauffage et la fin du refroidissement est due à un excès 

de volume libre hors équilibre généré lors d'une solidification rapide, qui reste à l'origine de 

l'explication de plusieurs mécanismes et phénomènes dans les verres métalliques [22]. 

b. Analyse structurale 

Comme déjà présenté dans le deuxième chapitre, la fonction de distribution radiale (RDF) 

est un outil utilisé pour décrire la structure des verres métalliques en fonction de la 

détermination de la probabilité de trouver le premier, le deuxième ... le nième voisin d'un atome 

situé à une distance r d'un autre atome référentiel. Cette fonction permet également de suivre 

l'évolution des nombres de coordination par un choix judicieux (optimal) d'un rayon de coupure 
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[23-26]. La figure IV.2 illustre les fonctions g(r) obtenues pendant le processus de 

refroidissement ; toutes les courbes sont décalées afin de clarifier la variation entre leurs 

positions des pics. Sur cette figure, nous pouvons voir clairement que pendant le processus de 

trempe, le premier pic de g(r) devient plus net, ce qui permet de prédire qu'une amélioration en 

termes de SRO est atteinte lorsque la température diminue. Au début du processus de 

refroidissement à hautes températures, une atténuation constante est observée au-delà des 1ers 

et 2émes pics, ce qui suggère l'absence de toute corrélation entre les atomes au MRO et qui est 

synonyme d'un état liquide désordonné. 

 

Fig. IV.2 : Evolution de la fonction de distribution radiale au cours du processus de 

refroidissement rapide. Les courbes sont décalées pour des raisons de clarité. 

Au fur et à mesure que la température diminue, le deuxième pic commence à se subdiviser en 

deux sous-pics montrant la transition du système d'un état liquide à un état dit liquide surfondu 

à une température qui correspond à la transition vitreuse (Tg). À 300 K, la subdivision du 

deuxième pic devient plus prononcée, ce qui est considéré comme un indicateur fondamental 

de la formation de l'état vitreux [18,21,26]. 

Les verres métalliques sont caractérisés par une structure de type icosaédrique modélisée par 

les polyèdres de Voronoi en termes de SRO que l’on peut déterminer par la technique de 

tessellation de Voronoi [18,23]. La figure IV.3 présente la variation des polyèdres de type 
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icosaédrique pendant le processus de trempe. Nous observons à partir de cette figure que la 

quantité des clusters de type icosaédrique augmente pendant le processus de refroidissement au 

fur et à mesure que la température diminue progressivement. Cette amélioration au niveau des 

polyèdres de type icosaédriques pendant le processus de la solidification joue un rôle important 

et se comporte comme une barrière devant la nucléation et inhibe la formation de toute autre 

phase cristalline à long terme et contribue ensuite à la formation de l'état vitreux. 

 

Fig. IV.3 : Evolution des polyèdres de type icosaédriques au cours de trempe du verre 

métallique monoatomique de Ta préparé. 

4. Recuit du verre métallique monoatomique du Ta 

Après identification de la température de transition vitreuse du verre monoatomique de 

Ta, le traitement thermique par recuit a été réalisé par relaxation structurale du système à 500 

K, 900 K et 1100 K pour différentes durées allant de 0 à 10 ns. Ces trois températures sont 

choisies en dessous de la transition vitreuse (T ≤ 0,7 Tg) afin d'éviter toute cristallisation lors 

du traitement thermique. Les propriétés physiques de ces échantillons recuits sont données dans 

le tableau IV.1 avec leurs températures et temps de recuit. On observe à partir de ce tableau 

que pour 500 K le volume, la densité et le volume libre restent presque constants pour tous les 

temps de recuit avec une petite variation en termes de ces propriétés physiques à des temps de 

recuit élevés. Pour 900 K, le volume et le volume libre commencent à diminuer progressivement 

en fonction de l'augmentation du temps de recuit tandis que la densité augmente. Concernant 
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1100 K, au fur et à mesure que le temps de recuit augmente, on constate une nette variation en 

termes de ces propriétés physiques : le volume diminue, la densité augmente de 16.40 à 16.44 

g/cm3 et le volume libre diminue de 0.25 à 0.07%. À partir de ce tableau, nous concluons que 

le volume libre diminue après le processus de recuit, en particulier pour les températures et les 

temps de recuit élevés. Ainsi, nous pouvons suggérer que le processus de recuit peut réduire la 

quantité de volume libre accumulée pendant la formation du verre par solidification rapide. 

Tableau IV.1 : Propriétés physiques des échantillons recuits. 

Echantillon T(K) de 

recuit 

Temps de 

recuit (ns) 

Volume 

(Å3) 

Densité 

(g/cm3) 

Volume libre 

∆V/ V0 (%) 

Ta_05_01  

 

500 

1 292696.67 16.41 0.15 

Ta_05_04 4 292691.61 16.41 0.15 

Ta_05_08 8 292672.02 16.41 0.14 

Ta_05_10 10 292674.53 16.42 0.14 

Ta_09_01  

 

900 

1 292916.02 16.41 0.23 

Ta_09_04 4 292687.35 16.42 0.15 

Ta_09_08 8 292619.35 16.43 0.13 

Ta_09_10 10 292528.35 16.43 0.10 

Ta_11_01  

 

1100 

1 292970.07 16.40 0.25 

Ta_11_04 4 292889.37 16.41 0.22 

Ta_11_08 8 292664.03 16.42 0.14 

Ta_11_10 10 292449.51 16.44 0.07 

 

De plus, afin de contrôler la persistance de l'état amorphe du système pendant le recuit, la 

fonction de distribution radiale (RDF) a été calculée pour les échantillons obtenus après recuit. 

Les figures IV.4, IV.5 et IV.6 représentent les fonctions RDF pour différents échantillons 

recuits à 500 K, 900 K et 1100 K, respectivement. A partir de l'analyse visuelle des trois 

graphiques, nous voyons qu'aucun changement significatif ne peut être détecté dans les courbes 
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g(r) pendant le recuit, en particulier à 500 K. D'un autre côté, nous observons que les positions 

des pics et leurs intensités n'ont pas été affectées par le processus de recuit aux trois 

températures (500 K, 900 K et 1100 K) et pendant les temps de recuit courts allant de 0 à 3 ns. 

 

Fig. IV.4 : Fonctions RDF pour différentes durées sous processus de recuit à T = 500 K. Les 

courbes sont décalées pour plus de précision en comparaison. 

 

Fig. IV.5 : Fonctions RDF pour différentes durées sous processus de recuit à T = 900 K. Les 

courbes sont décalées pour plus de précision en comparaison. 

Cependant, un petit décalage au niveau du premier pic relatif aux temps de relaxation moyens 

à élevés (4 à 10 ns) a été observé à 1100 K. Ces petites perturbations constatées sur le premier 
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pic de g(r) (figures IV.7 et IV.8) sont dus à la vibration et à la diffusion des atomes. Ensuite, 

aucune variation majeure n'est trouvée pour les autres pics, ce qui signifie que la structure en 

termes du MRO n'a pas considérablement changée. La subdivision du deuxième pic en deux 

sous-pics, qui est l'indicateur fondamental de la formation de l'état vitreux, reste invariante 

pendant tout le recuit à différentes températures et pendant différents temps de recuit. 

 

Fig. IV.6 : Fonctions RDF pour différentes durées sous processus de recuit à T = 1100 K. Les 

courbes sont décalées pour plus de précision en comparaison. 

 

Fig. IV.7 : Comparaison des RDF pour des durées de 0, 4 et 10 ns en recuit à T = 1100 K. 

Enfin, nous pouvons confirmer que tous les échantillons ont conservé l'état amorphe et aucun 
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signe de cristallisation ne peut être observé lors du traitement de recuit pour les températures et 

les durées considérées. Nous mentionnons que les temps de recuit considérés sont très courts 

par rapport aux temps expérimentaux. Ceci est généralement inhérent à la simulation MD qui 

limite l'échelle de temps étudiée au régime nanométrique [27] et dans certains cas faciles 

(potentiels simples) à l'échelle microseconde [28]. Néanmoins, nous pensons qu'un traitement 

thermique des verres métalliques à l'échelle de la nanoseconde peut produire un certain 

changement dans la structure au niveau atomique qui n'est pas détectable macroscopiquement. 

Ce changement de structure atomique pourrait être responsable de toute altération des propriétés 

physiques et mécaniques des verres métalliques sous processus de recuit. Cela ne doit pas être 

comparé directement aux résultats expérimentaux mais peut être très utile pour comprendre et 

prédire les comportements expérimentaux de ce genre de matériaux sous traitement thermique. 

 

Fig. IV.8 : Zoom du premier pic de g(r) sous recuit à T = 1100 K pour 0, 4 et 10 ns. 

5. Propriétés élastiques – Effet du recuit 

Le comportement mécanique des matériaux en régime élastique, suivant la loi de Hooke 

[29], peut être caractérisé quantitativement par la détermination des constantes de compliance 

élastiques ou simplement des constantes élastiques [30]. Ces constantes reflètent la propension 

d'un matériau à se déformer en réponse à des forces externes données et donc rendent compte 

de la rigidité du matériau. Elles relient le tenseur des contraintes à celui des déformations. D'un 

autre côté, les constantes élastiques permettent de calculer divers paramètres 
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thermodynamiques et mécaniques tels que le module d'Young, le module de cisaillement, le 

module de compressibilité et le coefficient de Poisson…, ce qui permet de fournir des propriétés 

mécaniques importantes des matériaux (coefficients de rigidité élastique, résistance, dureté…) 

[31]. Ils sont exprimés par des équations mathématiques qui sont développées à partir de 

l'expansion de la série de Taylor de la densité d'énergie de déformation. Expérimentalement, et 

pour les petites déformations, les constantes élastiques sont mesurées en perturbant le matériau 

par des ondes ultrasonores jouant sur l'optimisation de la fréquence des ondes longitudinales et 

de la fréquence des ondes de cisaillement, afin de solliciter le système atomique par vibrations 

[32]. Grâce au développement des méthodes de calcul, plusieurs logiciels ont mis en œuvre des 

algorithmes pour le calcul de ces propriétés élastiques des matériaux [33]. En utilisant les 

mêmes paramètres de perturbation dans toutes nos données de simulations, la variation des 

constantes élastiques du verre métallique monoatomique du Ta sous traitement thermique par 

recuit est représentée ci-dessous. Les composantes du tenseur d'élasticité sont liées à la dérivée 

seconde de l'énergie potentielle U par la relation suivante [34] : 

𝐶𝑖𝑗 =
1

𝑉
(
𝜕2𝑈

𝜕𝜀𝑖𝜀𝑗
)                                            (IV. 1) 

Où V représente le volume du système, εi et εj désignent respectivement des petites déformations 

dans les directions i et j. Dans les matériaux isotropes, les propriétés élastiques telles que le 

module de compressibilité (B), le module de cisaillement (G), le coefficient du poison (ν) et le 

module d'Young (E) sont obtenus à partir des constantes élastiques par les expressions suivantes 

[14,31,34] : 

𝐵 =
𝐶11+2𝐶12

3
                                                             (IV. 2) 

𝐺 = 𝐶44                                                                 (IV. 3) 

𝑣 = 1

(1 +
𝐶11

𝐶12
⁄ )

⁄                                                     (IV. 4) 

𝐸 = 3𝐵(1 − 2𝑣)                                                      (IV. 5) 

On note que la validité de ces équations est tributaire de l’obtention d’un matériau isotrope. En 

général, les verres métalliques sont isotropes mécaniquement et se prêtent donc normalement à 

l’utilisation de ces équations. Cela dit, nous avons tout de même vérifié cette propriété à travers 

le calcul du coefficient d’anisotropie et qui a montré que tous nos échantillons sont bien 

isotropes (voir tableau IV.3 en bas). 
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a. Constantes élastiques 

Le tableau IV.2 montre les valeurs des constantes élastiques C11, C12 et C44 obtenues 

pour les échantillons traités pour différents temps de recuit aux trois températures de recuit (500 

K, 900 K et 1100 K). A partir des résultats obtenus, nous pouvons observer que C11 augmente 

au début du processus de recuit et se sature après un certain temps qui dépend de la température 

du recuit. Le même scénario peut être dégagé pour C44 comme indiqué dans le tableau, à 

l'exception d'une petite différence détectée pour les courtes durées de recuit. En effet, au début 

du processus de recuit à 1100 K, on remarque que C44 augmente fortement et commence à 

stagner pendant les temps de recuit moyens puis augmente pour les temps longs. Au contraire, 

un comportement inverse a été trouvé pour C12 qui montre une forte diminution à des 

températures moyennes et élevées proches de la Tg (900 K et 1100 K, respectivement). De plus, 

aucun changement considérable pour C12 ne peut être détecté à 500 K. 

Tableau IV.2 : Variation des constantes élastiques (C11, C12 et C44) en fonction des temps de 

relaxation pour les trois températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K). 

Temps 

de recuit 

(ns) 

500 K 900 K 1100 K 

C11 

(GPa) 

C12 

(GPa) 

C44 

(GPa) 

C11 

(GPa) 

C12 

(GPa) 

C44 

(GPa) 

C11 

(GPa) 

C12 

(GPa) 

C44 

(GPa) 

0  229.83 144.37 41.41 229.83 144.37 41.41 229.83 144.37 41.41 

2  231 144.23 43.04 231.26 143.95 43.05 233 143.13 45.09 

4  231.42 144.26 43.21 232.05 143.16 43.38 234.43 142.64 44.96 

6  231.49 144.24 43.65 232.15 143.2 44.22 235.43 142.45 45.12 

8 231.27 144.3 43.39 232.17 143.16 45.23 235.28 142.53 45.8 

10  231.48 144.25 43.43 232.49 143.14 45.3 235.69 142.48 45.96 

 

Enfin, à partir de ces résultats, il est clair que lors du traitement thermique par processus de 

recuit, l'augmentation des températures de vieillissement près de la transition vitreuse et 

l'augmentation du temps de relaxation, sont deux facteurs qui affectent les constantes élastiques. 

Nous suggérons que ces variations en termes de constants élastiques peuvent être liées à un 

processus activé thermiquement (mécanisme de diffusion) qui modifie la structure du verre.  
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b. Module de Young 

Les modules élastiques (module de Young) caractérisent la rigidité des matériaux et 

mesurent la résistance des matériaux aux déformations élastiques. Les modules élastiques 

peuvent être déterminés à partir de la courbe contrainte-déformation comme la pente de la partie 

linéaire de cette courbe et peuvent être affectés par divers paramètres [35-36]. Le module de 

Young est décrit par le rapport de la contrainte longitudinale à la déformation et le module de 

cisaillement est exprimé par le rapport de la force tangentielle par unité de surface à la 

déformation angulaire du corps. Ces paramètres physiques peuvent être calculés à l'aide des 

équations IV.2- IV.5. La figure IV.9 illustre la variation du module de Young (E) en fonction 

du temps de recuit pour les trois températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K).  

 

Fig. IV.9 : Evolution du module de Young en fonction du temps de recuit pour les différentes 

températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K). 

A partir de cette courbe, on remarque que le module de Young est presque constant tout au long 

du processus de recuit pendant tous les temps de relaxation à 500 K, cette conservation peut 

être due à la faible mobilité atomique à 500 K et le système conserve le même comportement 

élastique tout au long du processus de recuit. De plus, lorsque la température de recuit est 

augmentée à 900 K, nous pouvons voir que le module d'Young passe de 118.5 à 123.5 GPa 

lorsque le temps de recuit varie de 0 à 10 ns. Ce résultat peut être lié au traitement thermique 

qui favorise une certaine mobilité atomique du système qui réduit le volume libre (tableau 

IV.1) et élimine les contraintes résiduelles accumulées au niveau des systèmes métastables lors 

de leur élaboration avec un processus de solidification rapide. Ces mécanismes sont souvent 
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appelés densification du système et annihilation de volume libre [37]. Ensuite, pour mieux 

comprendre l'impact de ces mécanismes, nous avons suivi l'évolution du module de Young pour 

la température de recuit de 1100 K. Le processus de recuit à cette dernière température (1100 

K) s'est traduit par une augmentation plus forte du module d'Young à partir de 118.5 à 128.4 

GPa après 10 ns de recuit. De tous ces résultats, nous pouvons confirmer que le traitement 

thermique améliore le module de Young du verre métallique monoatomique de Ta. Cette 

amélioration en termes de module élastique rend le système plus rigide en subissant un fort 

durcissement afin de faire face et de répondre aux besoins des applications industrielles qui 

nécessitent des matériaux plus durs et rigides. Globalement, ces résultats sont en bon accord 

avec ceux récemment trouvés par Jiang et al. [38] utilisant un traitement thermo-cyclique. Dans 

cette étude expérimentale, les auteurs ont constaté que le processus de recuit par la relaxation à 

des courtes durées présente un rajeunissement important par rapport à celui obtenu pour des 

durées longues. De plus, nos résultats sont également en bon accord avec les résultats 

expérimentaux de Zhang et al. [32] qui ont étudié l'évolution des propriétés structurales et 

élastiques d'un verre métallique à base de Zr lors d'un recuit en dessous de la température de 

transition vitreuse. Ils ont constaté que pendant le processus de recuit, les modules élastiques 

augmentent au fur et à mesure que le temps de recuit augmente, et la densité augmente tandis 

que le volume libre diminue (un bon accord avec notre constatation dans le tableau IV.1). 

c. Module de cisaillement  

Pour caractériser la résistance du verre métallique monoatomique du Ta à la déformation 

en cisaillement, nous avons calculé le module de cisaillement (G) défini comme le rapport entre 

la contrainte et la déformation de cisaillement. L'évolution du module de cisaillement pendant 

les temps de recuit pour les trois températures de vieillissement (500 K, 900 K et 1100 K) est 

présentée sur la figure IV.10. À partir de ces courbes, nous pouvons voir que la variation du 

module de cisaillement suit le même comportement que celui du module de Young pendant 

tous les processus de recuit. Tout d'abord, à 500 K, le module de cisaillement reste presque 

constant pendant tous les temps de maintien sauf une petite augmentation constatée au début 

du recuit. Deuxièmement, le module de cisaillement commence à augmenter lorsque la 

température de recuit atteint 900 K. Ensuite, une forte augmentation (de 42.75 à 46.75 GPa) est 

observée pour la température de recuit de 1100 K. Cette amélioration en termes de module de 

cisaillement peut être expliquée par une diminution jusqu'annulation des bandes de cisaillement 

comme suggéré par Zhang et al. [32], ainsi qu'une élimination des contraintes résiduelles déjà 

accumulées à proximité du volume libre. Au cours du recuit, ce volume libre est réduit jusqu'à 

annihilation afin de développer une résistance du verre métallique à la localisation des bandes 
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de cisaillement qui a conduit au final au durcissement du système étudié. Enfin, après la 

comparaison de nos investigations avec celles trouvées dans les références [32,38], nous 

pouvons conclure que le processus de recuit à une température de vieillissement en dessous de 

la transition vitreuse (sans atteindre la transition de phase), a conduit à un rajeunissement et 

confère au verre métallique monoatomique de Ta un fort durcissement. 

 

Fig. IV.10 : Variation du module de cisaillement en fonction du temps de recuit sous différentes 

températures (500 K, 900 K et 1100 K). 

Cette évolution se traduit par l'amélioration d'un obstacle à la création des zones de 

transformation en cisaillement (STZs) et le développement d'une barrière de résistance à la 

localisation des bandes de cisaillement (SBs) tout en réduisant le volume libre et en contribuant 

à la densification du système par la diffusion des atomes remplissant le vide créé lors du 

processus de trempe. Ceci conduit par la suite au durcissement du système tout en résistant à la 

déformation plastique résultant de la localisation des bandes au niveau du volume libre. 

d. Coefficient de Poisson 

Le coefficient de Poisson (ν) est un autre paramètre qui caractérise le comportement 

élastique des matériaux. Ce coefficient présente le rapport de la déformation de contraction 

relative (déformation transversale, latérale ou radiale) normale à la charge appliquée - à la 

déformation d'extension relative (ou déformation axiale) dans le sens de la charge appliquée. 

Dans la plupart des matériaux, les valeurs du coefficient de Poisson sont comprises entre -1 et 

0.5 mais généralement positives autour de 0.3 et peuvent être négatives pour certains matériaux 

artificiels et naturels [35]. Dans le cas le plus général, le coefficient de Poisson dépend de la 
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direction d'allongement, mais pour les matériaux isotropes il en est indépendant. Par 

conséquent, pour les matériaux isotropes, il permet de connecter directement le module de 

cisaillement (G) au module de Young (E) et donne un certain synonyme à la plasticité des 

matériaux. La figure IV.11 montre une évolution du coefficient de Poisson (Eq. IV.4) en 

fonction des températures de recuit pendant des temps allant de 0 à 10 ns. À partir de cette 

figure, nous pouvons observer que l’évolution du coefficient de Poisson est inversement 

homologue à celles du module de Young et du module de cisaillement pour tous les processus 

de recuit et que sa plage de variation est toujours comprise entre 0.377 et 0.386. 

 

Fig. IV.11 : Evolution du coefficient de Poisson en fonction du temps de maintien correspondant 

aux températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K). 

De plus, pour 500 K, le coefficient de Poisson est invariant pendant tout le recuit, alors qu'une 

petite diminution a été constatée à 900 K. Enfin, pour une température de recuit de 1100 K, le 

coefficient de Poisson diminue au fur et à mesure que le temps de recuit augmente. Cette 

constatation est directement liée à une diminution de la plasticité lorsque le processus de recuit 

est réalisé près de la transition vitreuse, et pourrait ensuite fournir des lignes directrices utiles 

pour le développement d'une certaine résistance du verre métallique monoatomique du Ta à la 

déformation plastique par l'augmentation du module de cisaillement qui se comporte comme 

un obstacle devant la localisation des bandes de cisaillement (SBs). Notre explication est 

confirmée par l'étude réalisée par Bai et al. [39] dans leur étude du coefficient de Poisson et de 

la plasticité des verres métalliques en vrac de CuZrAl. Ils ont trouvé une forte corrélation entre 

le coefficient de Poisson et la plasticité. Plus précisément, ils ont constaté que l’évolution du 

comportement plastique du système étudié est similaire à celle du coefficient de Poisson et suit 
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la même variation en fonction de la variation de la composition du système de CuZrAl. 

e. Elasticité isotrope 

Le rapport d’anisotropie « a », défini comme le rapport de C44 à 1/2 (C11 - C12), fournit 

une prévision de l’isotropie / anisotropie du système [33]. Pour les matériaux isotropes, ce 

rapport est égal ou proche de l'unité ce qui signifie que C44 est égal à 
1

2
 (C11 - C12). Le tableau 

IV.3 montre l'évolution de ce rapport en fonction des temps de recuit pour différentes 

températures de traitement thermique. Nous pouvons voir que pour tous les échantillons 

considérés, ce rapport fluctue autour de l'unité. Cela signifie que le système recuit conserve son 

comportement isotrope pendant tout le processus de recuit. Ce résultat est en accord avec l'idée 

que les verres métalliques amorphes sont des matériaux isotropes. Cette découverte confirme 

également que notre système recuit conserve sa phase désordonnée pendant tous les temps de 

maintien et sous diverses températures de recuit. Ce résultat nous a permis de calculer des 

modules élastiques (E, B, G, ν) basés sur les relations isotropes sans erreur considérable. 

Tableau IV.3 : Rapport d’anisotropie de C44 à 1/2 (C11 - C12) pour divers temps de recuit et 

sous différentes températures. 

a = 
𝑪𝟒𝟒

𝟏

𝟐
(𝑪𝟏𝟏−𝑪𝟏𝟐)

  

Temps de 

recuit 

(ns) 

Température de recuit 

500 K 900 K 1100 K 

0  0.97 0.97 0.97 

2  0.99 0.99 1.00 

4  0.99 0.98 0.98 

6  1.00 0.99 0.97 

8 1.00 1.01 0.99 

10  1.00 1.01 0.99 
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6. Comportement dynamique du système sous traitement thermique 

a. Déplacement carré moyen 

En utilisant le déplacement carré moyen (MSD) et le coefficient d'autodiffusion (D), le 

comportement dynamique du VM sous vieillissement est étudié en fonction du processus de 

relaxation structurale à chaque température (500 K, 900 K et 1100 K) pendant 3 ns. Le MSD 

est un indicateur qui révèle à quelle vitesse les atomes peuvent être transportés dans le système 

recuit pendant le traitement thermique ; il est donné par l'équation suivante [40] : 

MSD = <𝑟2(𝑡)> =   
1

𝑁
 ∑ < |𝑟𝑖(𝑡) − 𝑟𝑖(𝑡𝑜)|

2 >𝑁
𝑖=1  (IV. 6) 

Dans cette équation, le MSD est exprimé en fonction du temps par une moyenne d'ensemble où 

N désigne le nombre total d'atomes du système recuit, ri (t) et ri (t0) représentent les positions 

de l'atome i au temps t et t0, respectivement. Selon l'équation d'Einstein, le coefficient 

d'autodiffusion (D) est dérivé du MSD comme [40] : 

D (T) = 
1

6
 𝑙𝑖𝑚
𝑡⟶∞

𝜕𝑀𝑆𝐷

𝜕𝑡
 (IV. 7) 

Au cours de la relaxation structurale du système recuit, le comportement du MSD en fonction 

du temps a été suivi et représenté sur la figure IV.12.  

 

Fig. IV.12 : Déplacement quadratique moyen versus pas de temps à 500 K, 900 K et 1100 K. 
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D'après ces résultats, nous pouvons voir que le processus de diffusion est plus important pour 

les températures élevées, comme prévu. De plus, comme illustré dans la courbe à 1100 K, le 

MSD montre deux régimes, le premier appelé régime balistique et le dernier représente le 

régime diffusif. Plus précisément, lors des simulations de diffusion, le régime balistique peut 

être justifié par le fait que tous les atomes quittent leurs positions initiales d'équilibre, ce qui 

nécessite par la suite un certain temps pour établir l'équilibre thermique. Cependant, dans le 

régime diffusif, le MSD augmente linéairement avec le temps. Le même scénario est observé 

pour 900 K, à la seule différence que le niveau de diffusion est moins important. Pour 500 K, 

nous pouvons suggérer que la diffusion est relativement faible. 

b. Coefficient d’autodiffusion 

Pendant la relaxation structurale, la mobilité atomique a été décrite par le coefficient 

d'autodiffusion (D), qui a été tracé à partir de la pente de la partie linéaire de la courbe MSD en 

fonction du temps. La figure IV.13 montre le tracé d'Arrhenius de D en fonction de l’inverse 

de la température de vieillissement. Nous voyons que le tracé n'est pas parfaitement linéaire, ce 

qui peut être lié à la détermination de D à partir de la courbe MSD.  

 

Fig. IV.13 : Coefficient de diffusion (D) en fonction de l'inverse de la température. 

En effet, l’équation IV.6 peut être approchée par un ajustement linéaire du MSD après le régime 

balistique, mais pour les basses températures, ce régime peut s'étendre sur des centaines de ns 
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à µs, ce qui est au-delà de l'échelle de temps considérée dans la présente étude. Cependant, nous 

pouvons toujours exploiter le résultat de diffusion du coefficient en se référant à leur ordre de 

grandeur et non à leurs valeurs exactes. Afin d'établir un lien entre la variation des propriétés 

élastiques et la mobilité atomique, la projection du comportement dynamique du système recuit 

sur l'évolution de leurs propriétés élastiques permet de prédire que l'augmentation de la mobilité 

atomique lors de la relaxation structurale est un résultat qui conduit à une variation des 

propriétés élastiques. De plus, si nous projetons chaque courbe des propriétés élastiques E, G 

et le coefficient du poison pour chaque température (500 K, 900 K et 1100 K) sur celle du MSD, 

nous pouvons remarquer que les courbes E et G sont identiques à la courbe MSD en termes 

d'évolution et aussi pour le rapport du poison, mais ce dernier se produit dans le sens inverse. 

On peut signaler clairement que dans le 500 K, le MSD est presque constant et le D est 

systématiquement nul, ce qui justifie que l'évolution des propriétés élastiques soit constante. 

Au contraire, lorsque la température de recuit augmente (de 900 K à 1100 K), le MSD en 

fonction du temps augmente, il s'accompagne donc de l'augmentation en termes de E et G d'une 

part, et de la diminution du coefficient de poison d'autre part. Pour toutes ces raisons, nous 

pouvons expliquer cette dépendance entre la mobilité atomique et leur impact sur la variation 

des propriétés élastiques par le fait que le traitement thermique par recuit permet aux atomes de 

s’activer par le biais de l’énergie thermique et sortir de leurs cages formées par les atomes 

voisins lors de la formation de l’état vitreux. Ensuite, comme la cage rigide commence à se 

briser pendant l'élévation de la température, les atomes peuvent se déplacer librement tout en 

réduisant le volume libre qui est apparu pendant la formation du verre métallique, puis les 

contraintes résiduelles commencent à diminuer, ce qui conduit à une amélioration au niveau 

des propriétés élastiques après recuit. Enfin, on peut suggérer que la variation des constantes 

élastiques est due à un changement de structure à hautes températures de recuit (1100 K) qui 

est confirmé par la forte diffusivité à ces températures alors que pour des températures faibles 

(500 K) il n'y a pas de changement de structure (D est très faible ou négligeable) et cela est en 

corrélation avec les résultats relatifs aux modules élastiques constants. 

7. Evolution structurale  

a. Caractérisation de l’ordre à courte portée 

La structure d'un matériau est un paramètre clé derrière toutes ses propriétés, donc chaque 

changement structural d'un matériau s'accompagne d'un changement microscopique de ses 

propriétés physiques et mécaniques. En plus, le traitement thermique par recuit est un facteur 

qui modifie la structure des matériaux. Dans cette section, nous présenterons la variation du 

comportement structural au cours du recuit. Nous avons adopté la méthode de tessellation de 
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Voronoi pour décrire l'arrangement atomique dans l'ordre à courte et à moyenne distances du 

verre métallique monoatomique du Ta recuit. Dans cette méthode, l'environnement atomique 

autour de chaque atome référentiel est caractérisé par un cluster défini par quatre paramètres 

<n3,n4,n5,n6> où ni représente le nombre de faces à bords en i du polyèdre de Voronoi (VP) 

[23,41]. La somme des ni donne le nombre de coordination qui permet de prédire le nombre 

d'atomes les plus proches voisins d'un atome central et fournit des détails supplémentaires au 

niveau de la première coquille de coordination. La figure IV.14 illustre le pourcentage des 

polyèdres de Voronoi (VPs) les plus dominants juste après la solidification du verre métallique 

monoatomique de Ta (nous prenons en considération 78.6% des VPs totaux). Sur ce graphique, 

nous voyons clairement que le VP avec un nombre élevé des faces à 5 bords (n5 = 8, 10 et 12 

pentagones) sont les amas les plus dominants, ils peuvent être regroupés dans les polyèdres de 

Voronoi dits de type icosaédriques ; en fait un polyèdre avec n5 élevé (n5>8) contient un nombre 

élevé de faces avec une symétrie d’ordre 5 et donc peut caractériser un ordre icosaédrique. En 

plus de ce groupe de clusters, on observe des valeurs de fractions moyennes attribuées aux 

groupes de type mixte (représentés par des valeurs de n5 égales à 6). Enfin, une autre catégorie 

de clusters de type cristallin est présentée par les amas avec n5 égal à 4. Les résultats de la 

figure IV.14 est un autre critère qui prouve que la cristallisation a été inhibée après une 

solidification rapide et que l'état vitreux est atteint. Cela confirme nos résultats du paragraphe 

3 où nous avons dit que la structure obtenue est un VM. Ces investigations s'inscrivent dans un 

accord avec celles obtenues dans notre précédente étude du même système [18]. 

 

Fig. IV.14 : Fraction des polyèdres de Voronoi les plus dominants dans le verre métallique 

monoatomique solidifié de Ta. 
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b. Evolution de l’ordre à courte portée 

Pour suivre l’évolution des polyèdres de Voronoi (VPs) pendant le processus de recuit, 

nous nous sommes concentrés sur les clusters les plus abondants décrivant le type icosaédrique 

(<0,1,10,2>, <0,2,8,4> et <0,0,12 ,0>), le mode mixte (<0,3,6,4>) et le mode cristallin 

(<0,4,4,6>). La figure IV.15 représente la variation de ces polyèdres de Voronoi sous 

traitement thermique en fonction du temps de recuit à une température proche de la transition 

vitreuse (1100 K). A partir de toutes les courbes montrées sur cette figure, on peut observer que 

tous les changements majeurs sont détectés pendant les 4 premiers ns de recuit, et après cela, 

toutes les courbes sont presque invariantes. Au début du processus de recuit, le VP <0,1,10,2> 

augmente au fur et à mesure que le temps de vieillissement augmente jusqu'à 4 ns.  

 

Fig. IV.15 : Evolution des polyèdres de Voronoi les plus dominants sous processus de recuit en 

fonction du temps de vieillissement à une température proche de la transition 

vitreuse (1100 K). 

Les VPs <0,2,8,4> et <0,3,6,4> diminuent au début des simulations et restent constants après 

4 ns. Cependant, pour <0,4,4,6> qui modélise le comportement cristallin, nous pouvons 

remarquer une diminution au fur et à mesure que le temps de recuit augmente jusqu'à 4 ns puis 

il devient constant. La variation maximale est observée pour le VP icosaédrique complet 

(<0,0,12,0>), qui subit une forte amélioration en termes de sa quantité lorsque le temps de 

recuit passe de 0 à 4 ns, puis reste constant après 4 ns. Pour regarder de plus près la géométrie 

de ces VPs, la figure IV.16 représente des captures des VPs les plus dominants. 

Dans ce qui suit, nous essayons de lier ces changements en termes de structure locale au 

comportement élastique du verre métallique monoatomique de Ta lors du traitement thermique, 
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sachant que d’un point de vue expérimental, le comportement structural est très sensible au 

processus de recuit [42]. De plus, la décroissance en termes de <0,4,4,6> et <0,3,6,4> peut être 

liée à une transition de ces VPs avec un échange entre leurs atomes les plus proches afin 

d'améliorer la fraction en VP <0,0,12,0>, qui se comporte comme une barrière à la nucléation 

empêchant la formation de la phase cristalline et la localisation de certains défauts tels que les 

dislocations en phases cristallines qui favorisent la déformation plastique.  

 

Fig. IV.16 : Snapshots des polyèdres de Voronoi les plus dominants. Les atomes rouges 

représentent l'atome central de chaque polyèdre. 

Nous pouvons également interpréter cette diminution en termes de <0,4,4,6> par l'annihilation 

de l'ordre cristallin caché développé pendant la transition vitreuse qui a disparu pendant le 

processus de recuit. Cheng et al. [43] ont utilisé la simulation de la dynamique moléculaire et 

ont suggéré que le polyèdre icosaédrique parfait impacte l'initiation de la plasticité et se 

comporte comme une résistance à l'initiation des bandes de cisaillement. Ainsi, nous pouvons 

suggérer que le développement du <0,0,12,0> (icosaèdre parfait) pendant le processus de recuit 

conduit à un durcissement du verre métallique monoatomique de Ta en augmentant les modules 

élastiques (module d'Young et module de cisaillement) et en inhibant la localisation des bandes 

de cisaillement en réduisant la plasticité du matériau étudié [43-44]. 

c. Evolution de la symétrie de rotation d’ordre cinq 

Afin de généraliser nos explications au niveau de la structure locale dans l'ordre à court 

terme (SRO) pour les trois températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K), nous avons tout 

d'abord suivi l'évolution des groupes de VP cristallin et mixte caractérisés par n5<6 et n5=6, 

respectivement. Comme les montrent les figures IV.17 et IV.18, qui présentent les variations 

des clusters cristallin et mixte, respectivement, en fonction du temps de recuit pour les trois 

températures différentes, nous pouvons voir que lorsque le temps de recuit augmente, le 
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pourcentage des groupes cristallins et mixtes diminue. Cette diminution est plus prononcée pour 

les températures de recuit élevées, ce qui suggère que la diffusion atomique joue un rôle crucial 

dans ce changement structural. Ceci est également directement lié à l'augmentation des VPs de 

type icosaédrique exprimée par l'indice de Voronoi n5>6, qui peut être considéré comme un 

indicateur de la symétrie d’ordre cinq (Five-fold symmetry) caractérisant les verres métalliques 

(figures IV.19). La population de ce dernier groupe de VP (de type icosaédrique) augmente en 

fonction du temps et de la température du processus de recuit. 

 

Fig. IV.17 : Evolution des amas cristallins au cours du processus de vieillissement en fonction du 

temps de maintien pour différentes températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K). 

L'augmentation de la fraction du groupe de type icosaédrique dépend de la réduction de ceux 

de type cristallin et mixte et peut s'expliquer par le fait qu'au cours du processus de recuit et 

plus précisément à des températures proches de la transition vitreuse, il se produit une diffusion 

atomique importante. Cette mobilité atomique peut contribuer à rompre et à former des liaisons 

qui peuvent favoriser la rupture de la liaison de cluster au MRO tout d'abord et ensuite conduire 

à un changement structural local entraînant la transition des VPs susmentionnés. De plus, 

l'augmentation de la fraction du VP de type icosaédrique contribue également à l'augmentation 

d'une certaine résistance à la localisation des bandes de cisaillement conduisant à une faible 

densité de zones de transformation de cisaillement (STZs) [43-44]. Ces résultats sont corrélés 

avec ceux obtenus dans la relaxation structurale des liquides surfondus Cu64Zr36 à 800 K, ce qui 

montre une augmentation importante du VP de type icosaédrique régie par l'amas icosaédrique 

parfait (<0,0,12,0>) [45]. Ainsi, le traitement thermique effectué par le processus de recuit 
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favorise une amélioration de la structure icosaédrique locale du verre atomique monoatomique 

de Ta et contribue à l'amélioration de leurs propriétés élastiques. 

 

Fig. IV.18 : Evolution des agrégats de type mixte en fonction du temps de recuit pour différentes 

températures (500 K, 900 K et 1100 K) pendant le processus de recuit. 

 

Fig. IV.19 : Évolution de la symétrie de rotation d’ordre 5 (Five-fold symmetry) en fonction des 

temps de recuit pour diverses températures de vieillissement (500 K, 900 K et 

1100 K) sous processus de recuit. 

En outre, cette interprétation corrobore l'idée acceptée selon laquelle une limite élastique plus 

élevée a été atteinte pour une quantité icosaédrique élevée, attribuée à l'amélioration d'une 

résistance au cisaillement qui se comporte comme une barrière à la déformation plastique, par 
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rapport à d'autres types de grappes en termes de SRO [43-46]. Nos résultats sont également en 

bon accord avec ceux obtenus par Chan et al. [47] qui ont utilisé des simulations MD et ont 

constaté que le rajeunissement a affaibli le MRO dans le VM de Zr46Cu46Al8 déformé et que la 

pré charge de pression augmente la quantité des VPs entièrement icosaédriques au SRO. La 

symétrie d’ordre cinq (Five-fold symmetry) est un autre paramètre qui se comporte comme un 

indicateur fondamental derrière la transition vitreuse et fournit plus de détails supplémentaires 

sur la structure atomique locale des verres métalliques. Comme mentionné ci-dessus, les amas 

icosaédriques sont des caractéristiques structurales du verre métallique monoatomique de Ta et 

ces amas peuvent contenir différentes symétries locales d’ordre cinq. Pour plus d'informations 

et plus de détails sur la façon de quantifier cette quantité, voir la référence [48]. La figure IV.19 

illustre l'évolution de la fraction de la symétrie d’ordre cinq en fonction du temps de maintien 

pour diverses températures de recuit (500 K, 900 K et 1100 K). Nous voyons clairement que la 

population de cette symétrie augmente au fur et à mesure que le temps de recuit et la température 

augmentent. En particulier, pour 1100 K, la quantité de la symétrie d’ordre cinq passe de 64.6% 

à 0 ns à 69.6% à 10 ns. De cette constatation, nous suggérons que l'amélioration en termes de 

symétrie d’ordre cinq pendant le processus de recuit peut se comporter comme un autre 

indicateur du durcissement du système étudié sachant que la symétrie d’ordre cinq est 

directement corrélée à la structure icosaédrique qui résiste à la déformation plastique [43-44] et 

contribue à l'augmentation du module de cisaillement. 

d. Caractérisation d’ordre à moyenne distance 

La connectivité entre les amas icosaédriques formant un ordre à courte portée (SRO), 

décrivant la structure atomique locale du verre métallique monoatomique du Ta donne une 

prédiction de la façon dont ces polyèdres sont regroupés et connectés pour former un ordre à 

moyen terme (MRO) afin de construire un réseau 3D. Pour une meilleure compréhension des 

types de connexion entre les clusters du verre métallique monoatomique de Ta formé après le 

processus de refroidissement, nous nous sommes concentrés sur les amas icosaédriques parfaits 

indexés par <0,0,12,0> dont la fraction a subi une forte amélioration en termes de sa quantité 

pendant le recuit à 1100 K (figure IV.15). Après solidification, et comme déjà illustré dans le 

chapitre précédent, ces grappes se trouvent connectées par quatre modes de connexion. Le 

premier est un partage croisé ou en volume (IS) où les deux polyèdres voisins sont liés par cinq 

ou six atomes et les atomes centraux des chaque deux clusters voisins sont connectés. Le 

second, appelé partage de face (FS), où les deux polyèdres sont reliés par trois ou quatre atomes. 

Le troisième mode est le partage d’arrête (ES) où les grappes sont liées par deux atomes. Le 

dernier mode est appelé le partage de sommet (VS) où les deux polyèdres voisins les plus 
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proches partagent un atome [49]. Des snapshots des modes de partage IS, FS, ES et VS détectés 

après recuit sont illustrés à la figure IV.20, où les atomes rouges représentent les atomes 

centraux de chaque groupe icosaédrique et les atomes verts représentent les atomes communs 

partagés entre les deux amas voisins. 

 

Fig. IV.20 : Snapshots illustrant les géométries des modes de connectivité IS, FS, ES et VS 

détectés après le processus de recuit. Les atomes en rouges représentent l'atome 

central de chaque polyèdre de Voronoi parfait (<0,0,12,0>) et ceux en verts 

représentent les atomes voisins communs entre deux polyèdres partagés. 

e. Evolution de l’ordre à moyen terme 

Nous avons procédé au suivi de l'évolution des quatre modes de connexion entre les amas 

icosaédriques complets (<0,0,12,0>) pendant le processus de recuit en étudiant en profondeur 

les fonctions partielles g(r) comme illustrées sur les figures IV.21 et IV.22. Ces dernières 

représentent une comparaison entre les courbes RDF partielles d'atomes centraux de polyèdres 

de type <0,0,12,0> pendant le processus de recuit à 1100 K et la variation des maximas des 

premiers pics pour différents temps de recuit, respectivement. De plus, les distances moyennes 

entre les atomes centraux de chacun des deux amas icosaédriques liés par les différents modes 

ont été comparées aux positions des pics afin d'assimiler les IS, FS, ES et VS aux différents pics. 

A partir de ces figures, nous avons constaté qu'après relaxation structurale à 1100 K, la quantité 

de mode IS modélisée par l'intensité du premier pic augmente en fonction des temps de recuit 

(ce constat est confirmé par la figure IV.22). Le mode FS augmente également mais moins que 

le mode IS. Les modes ES et VS ne sont pas affectés lorsque le temps de recuit augmente, mais 

ont subi certaines fluctuations. Nous pensons que ces fluctuations résultent des transitions des 

VS et ES vers FS et du mode de connectivité FS vers IS. La transformation / transition facile de 
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VS et ES à FS qui contribue à l'augmentation de la quantité de mode de connectivité IS est un 

autre paramètre conduisant à l'amélioration du comportement élastique du verre métallique 

monoatomique de Ta lors du processus de recuit où une forte augmentation au niveau des 

modules élastiques est atteinte. Cette constatation est compatible avec le fait que le mode de 

connexion FS peut conduire à une barrière énergétique plus élevée du bassin dans le potentiel 

énergétique, et à une augmentation du module de cisaillement où se manifeste une certaine 

résistance à la déformation plastique [50]. 

 

Fig. IV.21 : Courbes RDF partielles d'atomes centraux de polyèdres <0,0,12,0> pendant le 

processus de recuit à 1100 K et différents temps de recuit. L'encart montre un 

zoom des positions des premiers pics pour différents temps de recuit. 

 

Fig. IV.22 : Variation des maximas des premiers pics de la RDF en fonction du temps pour un 

recuit à 1100 K. 
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Le développement du mode FS (où les polyèdres sont reliés par trois ou quatre atomes) favorise 

la transition vers le mode IS en générant des liaisons atomiques supplémentaires faisant que les 

deux clusters partagent cinq atomes. Nous pouvons alors suggérer que les amas icosaédriques, 

en particulier ceux liés par le mode IS, peuvent se comporter comme des structures ordonnées 

localement caractérisées par une densité d’empilement atomique plus élevé [51-52] et qui 

résistent plus à la déformation dans le système traité thermiquement par processus de recuit. 

8. Conclusion  

Des simulations de dynamique moléculaire ont été effectuées pour étudier le 

comportement élastique et structural du verre métallique monoatomique du Tantale (Ta) traité 

thermiquement par un processus de recuit à trois températures différentes (500 K, 900 K et 

1100 K) durant un temps allant de de 0 à 10 ns. Nous avons constaté qu'au fur et à mesure que 

la température et le temps de recuit augmentent, les constantes élastiques C11 et C44 augmentent 

tandis que C12 diminue. Le traitement thermique par recuit conduit à un certain durcissement 

du verre métallique monoatomique de Ta, prouvé par l'amélioration du module d'Young et du 

module de cisaillement qui se comportent comme une barrière à la croissance des zones de 

transformation de cisaillement (STZs) et inhibent la localisation des bandes de cisaillement 

(SBs). Les propriétés mécaniques évoluent indépendamment de la direction et le système 

conserve sa propre isotropie pendant tous les processus de recuit. Nous suggérons que ces 

résultats peuvent être attribués à la mobilité atomique activé par le processus de recuit, en 

particulier à des températures (ex. 1100 K) proches de la transition vitreuse. Dans ce cas, la 

diffusion atomique conduit à plus de densification du système et réduit le volume libre, cette 

densification se comporte comme un obstacle devant la localisation des SBs. Ces changements 

en termes de propriétés élastiques et dynamiques s'accompagnent d'une certaine perturbation 

de la structure atomique locale à court terme (SRO) et à moyen terme (MRO). Au niveau du 

SRO, la fraction des amas de type icosaédriques caractérisés par la symétrie d’ordre cinq (Five-

fold symmery) augmente en fonction de l'augmentation du temps et de la température de recuit. 

Pour le MRO, et après le processus de recuit, le cluster icosaédrique parfait <0,0,12,0> s'est 

révélé être connecté par partage croisé ou en volume (IS), partage de face (FS) et partage de 

sommet (VS) ; nous avons montré que le mode IS augmente pendant l’augmentation du temps 

de recuit pour la température de 1100 K. Ces changements en termes de SRO et MRO sont 

d'autres facteurs contribuant au durcissement du verre métallique monoatomique de Ta après 

recuit qui jouent un rôle critique pour résister à la déformation plastique et confèrent fortement 

au système recuit une limite élastique importante. En résumé, nos résultats ont montré que 

même si le changement structural relevé par les fonctions RDF reste non perceptible après recuit 
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et bien que l’effet sur le SRO reste faible, il n’en est pas de même pour le MRO qui a révélé des 

changements fondamentaux dans la connectivité des clusters icosaédriques à la suite du recuit. 

Cette transformation dans le mode de connectivité après recuit aboutit à des structures plus 

compactes, ce qui peut expliquer l’augmentation de la rigidité et le durcissement du verre 

métallique traité thermiquement.  
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1. Introduction 

La soumission des verres métalliques (VM) à des contraintes mécaniques conduit à une 

déformation plastique caractérisée par la création de zones de transformation de cisaillement 

(Shear Transformation Zones : STZs) conduisant à un glissement macroscopique le long d'une 

région localisée appelée bande de cisaillement (Shear Bands : SBs) [1]. Sous fortes contraintes 

et à basses températures (déformation inhomogène), la plasticité se manifeste par le mouvement 

des SBs. Ces bandes sont initiées sous plusieurs mécanismes modifiant la ductilité des VM 

mécaniquement sollicités [2]. Pendant l'écoulement plastique, les sauts atomiques peuvent être 

activés en favorisant la formation de STZs. Dans ce contexte, Greer et al. [2] ont résumé la 

formation des SBs en trois scénarios : une nucléation homogène héritée de perturbations 

structurales intrinsèques au niveau atomique, à partir de concentrateurs de contraintes introduits 

de manière extrinsèque et un processus de combinaison avec la création d'un embryon de SBs 

puis un glissement rapide. La formation des SBs dépend de manière significative de la 

modification du champ de contraintes appliqué et l'introduction de concentrateurs de contraintes 

peut être bénéfique pour leurs processus d'initiation [2-6]. Dans le présent chapitre, nous allons 

nous concentrer sur l'étude du comportement mécanique du nanocomposite à base du VM 

monoatomique de Ta. Ce matériau métallique (Ta) caractérisé par une structure cristalline bcc 

présente plusieurs propriétés chimiques et physiques intéressantes, telles que sa bioactivité qui 

en font un candidat potentiel pour la fabrication d'instruments chirurgicaux et d'implants [7]. 

Les performances mécaniques et chimiques de ce matériau dans sa phase cristalline peuvent se 

dégrader face aux contraintes environnementales, donc son transfert en phase amorphe pour 

former le VM est mis en évidence et son renforcement par des éléments additifs pour former un 

nanocomposite à matrice du VM de Ta est nécessaire afin d’améliorer les résistances mécanique 

et chimique. De plus, après nos recherches bibliographiques approfondies, nous n’avons pas 

trouvé de thématique réalisant le comportement mécanique du nanocomposite à base du VM 

monoatomique de Ta en utilisant une méthode de calcul numérique. L'objectif de cette étude, 

d'une part, est d'étudier le comportement mécanique du VM monoatomique de Ta en adoptant 

des simulations de dynamique moléculaire (MD) pour caractériser l'évolution des SBs. D'autre 

part, on va présenter les résultats relatifs à l’étude de la stabilité des pores à l’intérieur du VM 

monoatomique de Ta sous traitement thermique par processus de recuit afin d’en optimiser la 

taille et la température. Finalement, des détails supplémentaires seront présentés sur le 

comportement du VM monoatomique de Ta renforcé par des fibres cristallines de Tantale (Ta) 

et de Tungstène (W) formant le nanocomposite dont la matrice est basée sur le VM 

monoatomique de Ta. De plus, plusieurs techniques ont été utilisées pour suivre la réponse 



A. Khmich                                                                 134 

 

d'échantillons soumis à des essais de traction sous la même vitesse de déformation de 107 s-1.  

2. Méthodologie et processus de modélisation 

Toutes nos investigations sont effectuées en réalisant des simulations de dynamique 

moléculaire à l'aide du package LAMMPS (Large-scale Atomic / Molecular Massively Parallel 

Simulator) [8]. Premièrement, pour former le verre métallique monoatomique de Ta, 106 atomes 

sont répartis dans une boîte de simulation et sont réorganisés selon un réseau bcc. Afin 

d'imiter/calculer les propriétés en volume, des conditions aux limites périodiques ont été 

appliquées dans les trois directions (x, y et z). La trajectoire des particules est déterminée en 

résolvant les équations de mouvement de Newton numériquement en utilisant l'algorithme de 

Verlet avec un pas de temps de 1 femtoseconde (1 fs). Nous avons adopté les méthodes de 

l'atome émergé (EAM) pour décrire et modéliser les interactions atomiques du système étudié. 

Cette approche semi-empirique a été décrite dans le deuxième chapitre. De plus, le potentiel 

EAM développé par Ravelo et al. [9] est adopté pour la modélisation des interactions atomiques 

des atomes de Ta lors de chaque processus de simulation. Sous l'ensemble statistique NPT 

(nombre de particules constant, pression constante et température constante), nous avons 

chauffé le système cristallin créé de 300 K à 4000 K au-dessus de son point de fusion pour 

s'assurer que l'état liquide est atteint. Après cela, nous avons relaxé le liquide obtenu pendant 

100 picosecondes (ps) à 4000 K dont l'objectif est d'inhiber les particules pour conserver leur 

phase d'origine cristalline et généralement d'éviter tout effet de mémoire. Ce processus 

d'équilibrage est réalisé sous l'ensemble statistique NVT (nombre de particules constant, volume 

constant et température constante). Ensuite, pour garantir la formation de l'état vitreux, nous 

avons opté pour une vitesse de refroidissement de 1013 K/s [10-11] sous l'ensemble statistique 

NPT, pour tremper rapidement le système de 4000 K à 300 K. Enfin, nous avons équilibré l'état 

solide vitreux pendant 10 ps après refroidissement pour stabiliser le système vitreux. Le système 

obtenu a été appelé plaque de VM monoatomique de Ta préparée et qui a été pris comme 

échantillon de référence. Avant l'élaboration du nanocomposite à base de Ta, nous avons étudié 

la stabilité des pores cylindriques afin de modéliser le comportement d’un VM nanoporeux. 

Cependant, pour simuler l'effet des diamètres des pores cylindriques par recuit sous différents 

temps de recuit (allant de 0 à 3 ns) et différentes températures (300 K, 500 K, 900 K et 1100 

K), nous avons choisis un diamètre de 1.32 et 3.33 nm dans le plan xy. Après relaxation des 

pores cylindriques sous recuit et optimisation de leur diamètre, nous avons renforcé la matrice 

du verre métallique de Ta par des fibres cristallines de Ta et de W dont le diamètre est d'environ 

3.33 nm, formant ainsi le nanocomposite à matrice du verre métallique de Ta. Tous les 

échantillons ont été relaxé à 300 K pendant environ 10 ps avant d'être soumis à des tests 
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mécaniques. Des essais de traction uni-axiaux ont été appliqués selon la direction z en utilisant 

une vitesse de déformation de 107 s-1. Nous avons utilisé le logiciel d'analyse et de visualisation 

OVITO [12] pour suivre les mécanismes de déformation à l'échelle atomique en visualisant la 

déformation de cisaillement atomique locale de Von Mises [13]. 

3. Formation de l’état vitreux 

Nous commençons nos résultats en illustrant le processus thermique de la potentialité de 

formation du VM monoatomique de Ta avec 106 atomes. Afin de décrire la variation de la 

structure atomique au cours du processus thermique, nous avons adopté une analyse structurale 

réalisée par fonction de distribution radiale (RDF) décrite dans le deuxième chapitre. La figure 

V.1 illustre la variation de la RDF pendant le processus de chauffage avec deux configurations 

atomiques montrant l'état de la boîte avant (300 K) et après (4000 K) chauffage, c'est-à-dire 

l'état cristallin et liquide, respectivement. A partir de cette figure, à 300 K (début du processus 

de chauffage), la fonction g(r) fournit des pics bien positionnés par rapport au rayon r et ont 

une largeur à mi-hauteur négligeable, ce qui signifie l'absence de vibration atomique et par la 

suite pas de diffusion. Ce comportement prouve que notre configuration de départ a une 

structure cristalline. De plus, au fur et à mesure que la température augmente jusqu’à atteindre 

4000 K, les pics commencent à disparaître à longue distance, ce qui signifie que l'ordre à longue 

distance devient moins important. A la fin du processus de chauffage (4000 K), on remarque 

clairement que le premier pic est le seul, qui est prononcé, et dont la largeur à mi-hauteur devient 

importante, caractérisant une fusion totale du système et montrant que l'état liquide est atteint.  

 

Fig. V.1 : Variation de la RDF durant le processus du chauffage. 

Avant de procéder au refroidissement, d'un côté, il est préférable de détendre le système dans 

sa phase liquide et de s'assurer que l'état d'équilibre liquide est réellement atteint. D'un autre 
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côté, le processus de relaxation conduit systématiquement à empêcher le système atomique de 

préserver et de se souvenir de son environnement cristallin lors de la solidification (résistance 

à l'effet de mémoire). La figure V.2 présente la fonction g(r) en fonction de r pendant le 

processus de relaxation à 4000 K selon la durée allant de 0 à 10 ps. A partir de cette figure, on 

voit clairement que l'état liquide est invariant pendant tous les temps de relaxation, ce qui est 

confirmé par la stabilité des pics de la fonction g(r). De plus, on observe clairement que le 

système conserve le même comportement en termes de g(r) pour toutes les durées (de 0 à 10 

ps) ce qui confirme qu'aucune cristallisation ne se produit lors du processus de relaxation et que 

le système atomique réside à l'état liquide pendant tout le processus de relaxation. Le 

comportement désordonné de la boîte à l'état liquide après recuit pendant 10 ps est illustré dans 

la capture jointe à la figure V.2 qui montre que le réarrangement atomique est désordonné. 

 

Fig. V.2 : Variation de la RDF au cours du processus de relaxation durant 10 ps. 

Par conséquent, à partir de ces résultats, nous pouvons conclure que la température de 4000 K 

est suffisante pour atteindre la fusion totale du système atomique, qui sera soumis à un 

processus de refroidissement. La figure V.3 illustre la variation de la fonction g(r) versus r 

pendant le processus de trempe rapide pour différentes températures. À partir de cette figure, 

nous remarquons que lorsque la température commence à diminuer à partir de 4000 K, le 

premier pic de la fonction g(r) devient plus net, ce qui conduit à la présence et à l'amélioration 

de l'ordre à courte distance (SRO) sous processus de refroidissement. Au début de la 

solidification à haute température (ex. 4000 K), la fonction g(r) présente des 1ers et 2èmes pics 

moins intenses avec une atténuation conséquente observée au-delà de ces deux pics. Ce 

comportement correspond à une caractéristique principale d'une phase liquide désordonnée et 

montre la non-existence d'une corrélation entre les atomes en termes d'ordre à moyenne portée 
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(MRO). Lors de la solidification, les pics commencent à s'afficher et le deuxième pic se 

subdivise en deux sous-pics, ce qui suggère que le matériau a subi une transition vers un état 

intermédiaire appelé état liquide surfondu. Enfin, à la fin du processus de trempe (300 K), la 

division du deuxième pic devient plus claire et montre la formation de l'état amorphe et 

l'amélioration du développement d'un deuxième comportement structural en termes de MRO. 

 

Fig. V.3 : Variation de la fonction g(r) versus r durant le processus de refroidissement. 

La subdivision du deuxième pic en deux sous-pics est une caractéristique de la formation de 

l'état vitreux, qui a été généralement interprétée par la présence d'amas massifs icosaédriques 

[14]. La snapshot insérée à la figure V.3 montre la configuration atomique, qui indique l'état 

vitreux et l'absence d'ordre cristallin après le processus de refroidissement. Ces caractéristiques 

font partie des principales caractéristiques du comportement structural des verres métalliques 

comme il a été constaté dans les recherches expérimentales [15-17] et numériques [18-21]. La 

température à laquelle se produit la subdivision du deuxième pic de la fonction g(r) correspond 

à la température de transition vitreuse (Tg), qui sera déterminée dans le paragraphe suivant. 

4. Température de transition vitreuse  

De nombreuses techniques ont été réalisées pour estimer la température relative à la 

transition vitreuse et à la formation de l'état vitreux comme le paramètre de Wendt-Abraham 

[22], le changement de pente des propriétés thermodynamiques (volume, enthalpie, ...) lors de 

la solidification, le croisement des courbes de faibles et larges coordinations [10-11,23] ... etc. 

Dans notre étude précédente, nous avons trouvé que l'augmentation de la symétrie de rotation 

d’ordre cinq est en accord avec l'augmentation de la quantité d'amas de type icosaédrique, qui 

caractérisent la formation du verre [10]. En effet, ces clusters possèdent une symétrie de rotation 
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d’ordre cinq importante (nombre de faces à cinq axes en grande quantité) alors que d'autres 

clusters contiennent une quantité non négligeable de cette symétrie même s'ils n'appartiennent 

pas à la classe icosaédrique. Nous nous concentrons ici sur l'évolution de cette population au 

cours du processus de trempe pour déterminer la température de transition vitreuse (Tg). La 

figure V.4 présente l'évolution du pourcentage de la symétrie de rotation d’ordre cinq et d’autre 

versus la température pendant le processus de refroidissement. 

 

Fig. V.4 : Symétrie de rotation versus température durant le processus de solidification. 

À partir de cette figure, nous observons que lorsque le processus de refroidissement se produit, 

la fraction de symétrie de rotation d’ordre cinq augmente tandis que la quantité de symétrie de 

rotation d’ordre autre diminue. Ce comportement suggère le développement des amas 

icosaédriques et prouve donc la formation du verre après solidification. En effet, après le zoom 

des deux courbes, on a observé qu’il y avait deux régimes dans chaque courbe, un à hautes 

températures et l'autre à basses températures. L'intersection entre les deux régimes correspond 

à un changement de pente à une température directement liée à la température Tg. Nous notons 

également que la température de transition vitreuse peut être approchée à Tg≈1670 K. D'un côté, 

cette température (Tg) est très proche de celle trouvée dans nos travaux précédents (Tg≈1673 K) 

[10], et d'un autre côté elle est proche de la valeur trouvée expérimentalement par Zhong et al. 

[15] pour le VM monoatomique de Ta (Tg = 1650 K). Enfin, nous inversons le processus et nous 

effectuons le processus de chauffage du verre obtenu afin de suivre l'évolution de la symétrie 

de rotation lors du processus de chauffage du verre préparé. Nous montrons que le croisement 

entre la symétrie de rotation d’ordre cinq et d’ordre autre correspond au point de fusion du 

système (Tm = 3490 K). Le but de ce travail n'étant pas de déterminer la Tm, nous donnerons 
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plus de détails sur cela dans nos prochaines études. 

5. Effet du recuit sur la stabilité des pores 

Le but de cette partie est d'optimiser la taille et la température des trous afin de fixer les 

conditions de stabilisation. Pour cela, et en fonction des performances de calcul disponibles et 

pour être en accord avec les tailles de nanofibres, nous avons choisis de réaliser nos 

investigations sur deux échantillons en faisant varier la taille et la température de recuit. Pour 

ces raisons, nous nous sommes concentrés sur les tailles des trous de 1.32 nm et 3.33 nm (figure 

V.5) dans leurs diamètres et sur une plage de température de recuit de 300 K, 500 K, 900 K et 

1100 K, nous avons également utilisé la température de recuit de 700 K mais nous avons obtenu 

le même résultat que celui correspondant à 900 K. 

 

Fig. V.5 : Présentation 2D de plaque de VM monoatomique de Ta contenant deux pores dont 

les diamètres sont 1.32 nm (a) et 3.33 nm (b). 

Dans un premier temps, nous avons étudié les conditions de stabilisation de la plaque du VM 

monoatomique de Ta avec les trous dont la taille est de 1.32 nm comme illustré sur la figure 

V.5.a. Nous nous sommes concentrés sur la variation du diamètre des trous lors du processus 

de recuit sous différentes températures et pendant des temps de recuit allant de 0 à 3 ns. La 

figure V.6.a montre l’évolution du diamètre des trous en fonction du temps de recuit pour 

différentes températures de recuit (300 K, 500 K, 900 K et 1100 K). Sur cette figure, on peut 

voir que pour la température de recuit de 300 K, le diamètre des trous (D) est quasi invariant 

pendant tous les temps de recuit. De plus, pour 500 K, le D diminue pour atteindre 1.2 nm 

pendant 1 ns et il reste constant pendant le reste du temps de recuit avec une petite diminution 

après une durée de 2.5 ns et devient 1.1 nm. En utilisant la température de recuit de 900 K, la 

taille du trou diminue à 1.1 nm et devient constante jusqu'à 1.5 ns, après quoi le trou commence 

à se refermer pour s’écrouler en 2 ns. Concernant le cas de la température de recuit de 1100 K, 

nous avons observé que D diminue en fonction de l'augmentation du temps de recuit jusqu'à 1 

ns, après cela, la taille du trou tend vers 0 nm et par conséquent il se ferme et disparait après 1 
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ns. La réponse des échantillons sélectionnés au processus de recuit s'accompagne directement 

d'un changement radical de la microstructure du système atomique étudié. Pour cela, et pour 

une description structurale, nous avons adopté la fonction de distribution radiale afin 

d'appréhender la variation de la taille des trous lors du recuit à la perturbation du système 

atomique et sa relation avec la structure atomique. La fonction RDF du système recuit pendant 

3 ns pour différentes températures de recuit (300 K, 500 K, 900 K et 1100 K) est montrée sur 

la figure V.6.b. A partir de ces courbes, nous avons observé que la fonction g(r) est maintenue 

constante pour le processus de recuit sous 300 K, 500 K et 900 K et elle nous informe sur la 

stabilité de la structure amorphe et qu'aucun changement de structure n'est détecté après 3 ns de 

recuit même si les trous se sont fermés lors du recuit sous 900 K. 

 

Fig. V.6 : a) Evolution du diamètre des trous de taille 1.32 nm sous processus de recuit 

pendant 3 ns. b) Fonction de distribution radiale à la fin de recuit sous 

diverses températures de recuit (300 K, 500 K, 900 K and 1100 K). 

Après une durée de 3 ns en recuit sous 1100 K, un réarrangement atomique a été détecté qui se 

traduit par l'apparition des pics synonymes de cristallisation. Cette cristallisation peut être 

motivée par le fait que les trous refermés rapidement après 1 ns ont libéré un volume libre 

important favorisant le déplacement atomique pendant le reste du temps de recuit.  

Afin de comprendre l’effet de la taille du trou sur ce comportement, nous avons agrandi le 

diamètre du trou et nous avons réalisé une étude similaire. La figure V.5.b illustre une 

présentation 2D de la plaque de VM monoatomique de Ta contenant un trou dont le diamètre 

est de 3.33 nm. Le processus de recuit est effectué sous les mêmes températures et pendant les 

mêmes temps de recuit que dans le premier cas. Nous avons tracé sur la figure V.7.a l’évolution 

du diamètre D en fonction du temps de recuit pour les différentes températures considérées (300 

K, 500 K, 900 K et 1100 K). A partir de cette figure, à une température de recuit de 300 K, on 

remarque que le diamètre reste pratiquement constant pendant toute la durée du recuit. De plus, 

en utilisant un processus de recuit sous 500 K, on remarque une petite diminution (d’environ 
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0.05 nm) de D pendant les 0.5 premiers ns et par la suite D est maintenu constant pendant le 

reste du temps jusqu'à atteindre 3 ns. Pour un recuit à 900 K, on voit clairement sur la courbe 

que D diminue rapidement pendant les 0.5 premières ns, puis il continue à diminuer d’une 

manière moins accrue pour le reste du temps de recuit avec une diminution observée entre 0.5 

ns et 2.5 ns. Au-delà de 2.5 ns, D reste presque constant jusqu'à la fin du processus du recuit 

avec une valeur autour de 2.85 nm. Concernant le recuit à 1100 K, une variation importante au 

niveau de D a été observée en fonction du temps de recuit. 

 

Fig. V.7 : a) Evolution du diamètre des trous de taille 3.33 nm sous processus de recuit 

pendant 3 ns. b) Fonction de distribution radiale à la fin de recuit sous 

diverses températures de recuit (300 K, 500 K, 900 K and 1100 K). 

On remarque sur la courbe verte que le D décroît fortement après 0.5 ns et atteint 2.7 nm. Entre 

0.5 ns et 1 ns, D diminue de 0.05 nm. Après 1.5 ns de recuit D est réduit à 2 nm et il reste 

constant pendant le reste du temps de recuit. Ces résultats nous ont poussé à explorer la variation 

de la fonction RDF afin de prévoir tout changement structural accompagnant ce comportement. 

Pour ces raisons, nous avons tracé sur la figure V.7.b les fonctions g(r) relatives à chaque 

température de recuit en fin de processus de recuit (c'est-à-dire après le passage de 3 ns de 

recuit). A partir de ces courbes, on remarque que pour 300 K, 500 K et 900 K, aucun 

changement des courbes g(r) ne peut être observé et la structure reste également amorphe 

malgré la diminution du diamètre des trous. Par contre, lorsque le processus de recuit est 

effectué à 1100 K pendant 3 ns, nous avons détecté une cristallisation du système caractérisée 

par l’apparition de nouveaux pics au niveau de la fonction g(r). Ces résultats ont montré que 

l'augmentation du diamètre des trous de l'échantillon initial soumis au processus de recuit peut 

être compensée par la température ; c'est-à-dire que plus le trou est large plus il résiste aux 

températures élevées.  
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6. Comportement mécanique sous traction 

Les résultats des mécanismes de déformation sont présentés dans cette partie. Nous nous 

sommes focalisés sur l'étude de la réponse mécanique de la plaque de VM monoatomique de 

Ta, plaque de VM monoatomique de Ta nanoporeuse et nanocomposite renforcé par des fibres 

monocristallines de Ta et de W. Le comportement contrainte-déformation, la résistance à la 

traction, la ductilité, la localisation des bandes de cisaillement et le point de rupture sont 

détaillés et comparé entre tous les échantillons étudiés. Tous les essais de traction ont été 

effectués en utilisant une vitesse de déformation de 107 s-1.  

a. Plaque de VM monoatomique de Ta 

La figure V.8 présente les courbes contrainte-déformation décrivant le comportement 

mécanique des quatre échantillons (plaque de VM monoatomique de Ta, plaque de VM de Ta 

nanoporeuse et nanocomposite renforcé par des fibres monocristallines de Ta et de W) sous 

traction avec une vitesse de déformation de 107 s-1 à la température ambiante.  

 

Fig. V.8: Courbe d’essais de traction de plaque de VM monoatomique de Ta, plaque de VM 

monoatomique de Ta nanoporeuse et nanocomposite renforcée par des fibres 

monocristallines de Ta et de W le long de la direction z en utilisant la vitesse 

de déformation de 107 s-1. 

Globalement, les quatre échantillons présentent des comportements élastiques et plastiques 

avant leurs ruptures, mais certaines différences existent entre eux au niveau des résistances 

élastiques, des contraintes de rupture et de la ductilité. Néanmoins, le nanocomposite à base de 

Ta renforcé par des fibres cristallines de W présente un comportement élastique totalement 

différent des autres échantillons (voir la capture insérée à la même figure) et il se caractérise 
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par un module d'élasticité élevé par rapport aux autres échantillons. Nous commençons notre 

analyse avec la plaque de VM monoatomique de Ta que l’on va utiliser comme échantillon de 

référence (courbe noire). A partir de cette courbe, on peut voir clairement que le comportement 

contrainte-déformation comporte trois étapes. La première présente le régime élastique qui 

correspond à la partie linéaire de la courbe. La deuxième étape est assimilée à une étape 

intermédiaire appelée plasticité stable qui se manifeste significativement au voisinage de la 

résistance maximale. La dernière est une plasticité intense qui peut être clairement observée et 

atteinte après 10 % de déformation. De plus, on voit que la résistance maximale atteinte de la 

plaque de VM monoatomique de Ta est de 1.78 GPa. Cependant, après déformation élastique, 

l'échantillon a commencé à se déformer plastiquement à sa limite d'élasticité par une forte 

mobilisation atomique de manière hétérogène en créant les zones dites de transformation de 

cisaillement (STZs), ce qui signifie la localisation de la déformation plastique à travers la 

formation de bandes de cisaillement SBs [2, 24-27]. Le comportement plastique des VM a été 

régi par l'idée acceptée que les SBs se comportent comme le mode de déformation plastique 

dominant en particulier à basse température [28-29]. La figure V.9 représente des snapshots 

montrant les zones déformées de la plaque de VM monoatomique de Ta sous essais de traction 

le long de la direction z en utilisant une vitesse de déformation de 107 s-1, la couleur indique le 

niveau de la déformation de cisaillement atomique locale. 

 

Fig. V.9 : Séquence de clichés capturant les zones de déformation de la plaque de VM 

monoatomique de Ta sous tension en utilisant une vitesse de déformation de 

107 s-1. La couleur indique la déformation de cisaillement atomique locale. 

A partir de ces clichés, nous avons observé qu'après 10 % de déformation, des encoches 

apparaissent à la surface de l'échantillon dans des zones bien définies. Après 20 % de 

déformation, l'accumulation de ces encoches devient importante et commence à générer les 
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zones de nucléation pour les SBs. De plus, en atteignant 30 % de déformation, la taille de la 

zone de déformation plastique atteint la taille critique par rapport à la largeur des SBs [30], donc 

la nucléation des SBs a lieu et l'échantillon se rétréci au milieu lorsqu'une quantité significative 

de SBs se concentre. Ce résultat est en accord avec celui trouvé dans les références [31-33] qui 

conduit à suggérer que les SBs est synonyme d'écoulement plastique dans les VMs. 

b. Plaque de VM monoatomique de Ta nanoporeuse 

 La réponse mécanique de la plaque de VM monoatomique de Ta nanoporeuse sous 

charge de traction a été présentée sur la figure V.8. La courbe contrainte-déformation de cet 

échantillon est représentée en bleu. Par rapport à notre échantillon référencé (plaque de VM 

monoatomique de Ta), nous voyons clairement que la plaque de VM monoatomique de Ta 

nanoporeuse s'est caractérisée par un régime élastique et plastique faible par rapport à 

l'échantillon de référence. La résistance maximale atteinte est de 1.46 GPa qui est inférieure à 

celle de la plaque de VM monoatomique de Ta. De plus, nous avons constaté que la plaque de 

VM monoatomique de Ta nanoporeuse est moins ductile que le VM de Ta non perforé et que le 

point de rupture a été atteint à 30 % de déformation. La courbe contrainte- déformation permet 

de caractériser la ténacité de l'échantillon qui définit la capacité d'un matériau à absorber de 

l'énergie et à se déformer plastiquement sans rupture. En d'autres termes, la ténacité est la 

quantité d'énergie par unité de volume qu'un matériau peut absorber avant de se rompre. Elle 

est également définie comme la résistance d'un matériau à la rupture lorsqu'il est sollicité, et 

géométriquement, elle est définie par l'aire sous la courbe contrainte-déformation. A partir de 

la figure V.8, il est clair de remarquer que la plaque de VM monoatomique de Ta nanoporeuse 

présente une ténacité inférieure à celle de l'échantillon non perforé. On peut donc conclure que 

les performances mécaniques de la plaque de VM monoatomique de Ta nanoporeuse sont plus 

faibles par rapport à la plaque de VM monoatomique de Ta, ceci est dû à la présence de pores 

qui confèrent aux SBs une facilité à nucléer et à évoluer rapidement et l'échantillon se brisera 

donc à un niveau de contrainte inférieur. Les mécanismes de déformation et l'évolution des SBs 

sont montrés dans la figure V.10 qui présente une séquence de clichés capturant les zones de 

déformation de la plaque de VM monoatomique de Ta nanoporeuse avec une taille de pore de 

3.33 nm sous processus de traction en utilisant la vitesse de déformation d’ordre de 107 s-1, la 

couleur indique le niveau de la déformation de cisaillement atomique locale. A partir de cette 

figure, on observe qu'après 10 % de déformation, des encoches ont été observées au voisinage 

des pores montrant la formation d’une SB mature entre deux pores adjacents. Après avoir atteint 

20 % de déformation, des zones de striction se sont clairement formées favorisant la localisation 

des SBs et indiquant la déformation plastique. La striction a progressé largement avant la 
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rupture et elle a ensuite été redirigée vers le trou voisin abaissant drastiquement la contrainte 

appliquée. Lors du chargement, le niveau de contrainte seuil est atteint directement avant 30 % 

de déformation, les SBs se croisent et se chevauchent formant une large région avec une 

déformation atomique améliorée conduisant à la rupture de l'échantillon. Le rehaussement 

rapide des encoches vers le trou voisin se comporte comme le principal obstacle devant 

l'augmentation de la ductilité qui conduit à atteindre une ténacité plus faible.  

 

Fig. V.10 : Séquence de clichés capturant les zones de déformation de la plaque de VM 

monoatomique de Ta nanoporeuse sous tension en utilisant une vitesse de 

déformation de 107 s-1. La couleur indique la déformation de cisaillement 

atomique locale. 

Une sensibilité à l'entaille peut être révélée avec la présence de pores et la fente présente une 

résistance significativement diminuée [3,34]. Notre résultat est en accord avec celui trouvé par 

Fang et al [32] dans leur étude de la croissance des pores et leur coalescence dans les verres 

métalliques de Cu-Ta en utilisant la dynamique moléculaire. 

c. VM de Ta renforcé par des fibres cristallines de Ta 

Afin de former une plaque de VM monoatomique de Ta renforcée par des fibres 

cristallines de Ta, nous avons relaxé chaque élément (matrice et renfort) à part pour nous assurer 

que les équilibres thermodynamiques ont été atteints afin de construire un système global qui 

sera soumis à un processus de relaxation pendant un temps suffisant. La figure V.11 présente 

l'évolution de l'énergie totale et de la température pendant le processus de relaxation, les 

snapshots insérées présentent les différentes configurations du nanocomposite à matrice du VM 

de Ta. A partir de cette figure, on voit que la température ambiante est maintenue presque 

constante depuis le début jusqu’à la fin de la relaxation, le processus de relaxation a assuré la 

stabilisation de l'énergie totale. De plus, après élaboration du système global (plaque de VM de 
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Ta renforcée par des fibres cristallines de Ta), nous avons sollicité le système avec la même 

vitesse de déformation (107 s-1) que celle utilisée dans les cas précédents, et nous avons tracé 

l'évolution de la courbe contrainte-déformation telle qu'illustrée sur la figure V.8 par la couleur 

rouge. Comme le montre cette figure, le système est caractérisé par un comportement élastique 

qui est presque similaire à celui du système de référence (plaque de VM monoatomique de Ta), 

mais il possède une résistance maximale inférieure. A partir de la figure V.8, on remarque 

clairement que le comportement plastique du système (voir courbe rouge) a évolué en deux 

étapes ; la première correspond à la plage de déformation 0.1-0.2 et la seconde correspond à la 

plage de déformation 0.2-0.6. Dans la première, la contrainte décroît en fonction de 

l'augmentation de la déformation jusqu'à atteindre 0.5 GPa qui est très proche de la valeur 

correspondant au cas de la plaque nanoporeuse pour la même déformation.  

 

Fig. V.11 : Evolution de la température et de l’énergie totale pendant le processus de 

relaxation durant 10 ps. Les captures insérées illustrent les configurations 

nécessaires pour la formation du nanocomposite à base de VM de Ta. 

Les concentrations de contraintes restent localisées au niveau de la phase amorphe pour ce 

premier stade de déformation. Ensuite, lorsque le système rentre dans la deuxième étape 

plastique, la concentration de contrainte pénètre profondément dans les fibres et la déformation 

atteint 0.45 et certaines fluctuations commencent à être observées autour de 0.5 GPa au niveau 

de la courbe sans atteindre le point de rupture. Ces perturbations de la contrainte peuvent être 

interprété par une relaxation structurale au niveau de l'interface hétérogène entre les phases 

cristalline et amorphe et le début de mouvements de dislocations au niveau des régions 
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cristallines entraînant un écrouissage. Pour une meilleure compréhension de ce comportement 

nous nous sommes intéressés au changement structural induit sous le processus de traction dans 

ce système. Nous avons présenté quelques instantanés du système dans la figure V.12 illustrant 

la distribution des contraintes atomiques de cisaillement dans le VM de Ta renforcé par des 

fibres cristallines de Ta (fig.V.12.a) sous une charge de traction avec une vitesse de déformation 

de 107 s-1, les images en bas (fig.V.12.b) montrent l'évolution de la structure cristalline locale 

des atomes déterminés par la technique CNA (Common Neighbour Analysis) [12].  

 

Fig. V.12 : a) Captures illustrant les zones de localisation de la déformation de la plaque de VM 

monoatomique de Ta renforcée par des fibres cristallines de Ta soumise à un essai 

de traction sous vitesse de déformation d’ordre de 107 s-1. La couleur indique le 

niveau de déformation de cisaillement atomique locale. b)  Snapshots du système 

illustrant l'évolution de la cristallinité obtenue par la technique CNA [12]. 

Tel que discuté ci-dessus, après 10 % de déformation, on voit clairement sur la figure que la 

déformation de cisaillement est localisée au niveau de l'interface entre la matrice amorphe et 

les fibres cristallines de Ta et la croissance cristalline commence à partir de l'interface vers la 

phase amorphe. Après avoir atteint 20 % de déformation, la cristallisation devient importante 
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ce qui facilite la localisation des contraintes et contribue à une ductilité élevée. Au fur et à 

mesure que la déformation augmente jusqu'à 30 %, l'hétérogénéité structurale devient moins 

abondante ce qui garantit au système des zones cristallines importantes sujettes à la localisation 

d'une quantité importante de dislocations qui confère au système une grande ductilité et par la 

suite une meilleure ténacité. Ainsi, à partir de ces résultats, on constate clairement que le 

renforcement de la plaque de VM monoatomique de Ta par des fibres cristallines de Ta conduit 

à augmenter la ductilité du système et a amélioré sa ténacité en favorisant une certaine 

cristallisation qui augmente en fonction de l’augmentation de la déformation et une localisation 

facile des dislocations au niveau des zones cristallines qui ont été agrandies et évoluent à partir 

des fibres vers la matrice de VM monoatomique de Ta. 

d. Nanocomposite de VM du Ta renforcé par des fibres cristallines de W 

L'élaboration du nanocomposites à matrice de VM monoatomique du Ta renforcée par 

des renforts cristallins (fibres) de Tungstène (W) a été réalisée selon la même procédure 

montrée à la figure V.11. Après la relaxation du système final, nous avons sollicité 

mécaniquement l'échantillon en utilisant un procédé de traction sous une vitesse de déformation 

de 107 s-1. Le comportement mécanique de cet échantillon est présenté sur la figure V.8 (couleur 

verte). A partir de cette figure, on observe clairement que les comportements élastique et 

plastique sont strictement différents par rapport à l'échantillon de référence (plaque de VM 

monoatomique du Ta) et par rapport aux autres échantillons. Le nanocomposite Ta (VM)-W est 

caractérisé par une rigidité plus importante qui peut être attribuée aux fibres de W. De plus, la 

résistance mécanique a été améliorée pour atteindre la valeur maximale de 2.55 GPa. 

L'échantillon se déforme plastiquement après une partie élastique sans augmenter la ductilité et 

échoue au même point de rupture que l’échantillon de référence. La figure V.13 présente une 

séquence d'instantanés capturant les zones de déformation du nanocomposite à matrice de VM 

monoatomique du Ta renforcée par des fibres cristallines de W sous un processus de traction. 

Comme on peut l'observer dans les instantanés, un certain nombre de SBs sont apparus par 

percolation de STZs sur différentes zones conduisant à une répartition hétérogène globale de la 

déformation plastique. Plus précisément, en atteignant 10 % de déformation, les SBs se 

localisaient au niveau de la matrice, et après 20 % de déformation, les barrières d'activation des 

STZs sont atteintes et le concentré de SBs était ralenti par l'interface entre la matrice et les fibres 

de W. La matrice conserve sa phase amorphe et aucune cristallisation n'a été trouvée, ceci est 

confirmé par le tracé de la fonction g(r) de la matrice pendant le processus de traction montré 

sur la figure V.14. A partir cette figure, nous voyons clairement que le comportement de la 

fonction g(r) est inchangé pendant tout le processus de traction, et l’allure de cette fonction 
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correspond à la phase amorphe suggérant qu'aucune cristallisation n'a été détectée pendant la 

déformation à l’opposé du cas où le renfort est en Ta. Ainsi, la propagation de la cristallisation 

a été inhibée en raison de la présence de l'hétérogénéité en termes de composition chimique (c-

à-d matrice à base de VM de Ta et renfort de W) à l’interface entre la matrice et le renfort. 

 

Fig. V.13 : Séquence de clichés capturant les zones de déformation du nanocomposite à matrice 

de VM monoatomique du Ta renforcée par des fibres monocristallines de W sous 

processus de tension en utilisant une vitesse de déformation de 107 s-1. La couleur 

indique le niveau de la déformation de cisaillement atomique locale. 

 

Fig. V.14 : Evolution de la fonction g(r) de la matrice de VM monoatomique de Ta durant le 

processus de traction. Les captures illustrant la localisation des SBs. La 

couleur indique la déformation de cisaillement atomique locale. 

Nous avons ensuite tenté de lier ces résultats sur le comportement mécanique à l'évolution 
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structurale, en termes d’hétérogénéité structurale et chimique. Les fibres assurent au système 

un certain renfort par rapport à l'échantillon de référence en développant une certaine résistance 

devant la localisation des SBs et l'interface entre les fibres cristallines de W et la matrice se 

comporte comme une barrière qui bloque la croissance de ces SBs. La figure V.14 montre qu'au 

fur et à mesure que la déformation avance, les SBs se localisaient au niveau de la matrice et se 

propagent jusqu'aux interfaces où elles se bloquent sauf dans le cas du renfort par fibres en Ta 

où les SBs se transfèrent de la matrice aux fibres. Par conséquent, nous suggérons que l'ajout 

de fibres cristallines de W à la matrice de VM monoatomique du Ta permet de renforcer leurs 

propriétés mécaniques notamment sa résistance maximale et conduit à améliorer la dureté de la 

matrice qui répond aux applications industrielles requises. 

7. Comparaison entre les échantillons étudiés  

Notre comparaison est focalisée sur la ductilité du système et la contrainte de traction 

ultime (UTS) pour les quatre échantillons étudiés, nous prenons la plaque de VM monoatomique 

du Ta comme échantillon de référence. Le tableau V.1 montre la différence en termes de 

ductilité et de UTS entre la plaque de VM monoatomique du Ta, la plaque de VM monoatomique 

du Ta nanoporeuse, la plaque de VM du Ta renforcée par des fibres cristallines de Ta et le 

nanocomposite à matrice de VM du Ta renforcée par des fibres cristallines de W sollicités 

mécaniquement en utilisant une vitesse de déformation de 107 s-1. 

Tableau V.1 : Comparaison de la ductilité et d’UTS relatives aux quatre échantillons étudiés (plaque 

de VM monoatomique du Ta, plaque de VM monoatomique du Ta nanoporeuse, plaque 

de VM du Ta renforcée par des fibres cristallines de Ta et nanocomposites à matrice de 

VM du Ta renforcée par des fibres cristallines de W). 

 

Propriété 

mécanique 

 

Plaque de VM 

monoatomique 

du Ta 

 

Plaque de VM 

monoatomique 

du Ta 

nanoporeuse 

Plaque de VM 

du Ta renforcée 

par des fibres 

cristallines de 

Ta 

Nanocomposites 

à matrice de VM 

du Ta renforcée 

par des fibres 

cristallines de W 

Ductilité (%) 51 31 80 50 

UTS (GPa) 1.78 1.46 1.69 2.55 

 

Comme on le voit dans ce tableau, la ductilité de l'échantillon de référence est de 51 %, cette 

dernière valeur est presque là même pour le nanocomposites à matrice de VM du Ta renforcée 
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par des fibres cristallines de W, donc l'ajout de fibres cristallines de W ne peut avoir affecté la 

ductilité de la matrice. De plus, le VM du Ta nanoporeux montre une ductilité plus faible (31 

%), cette diminution de ductilité est due à la présence des pores qui facilite la rupture du système 

et se comporte comme un obstacle devant le développement des SBs et inhibe donc la 

déformation plastique. La meilleure ductilité a été obtenue en ajoutant des fibres cristallines de 

Ta, elle a atteint de 80 %. Cette augmentation peut s'expliquer par l'existence de fibres 

cristallines de Ta qui favorisent la croissance de la phase cristalline même dans la zone amorphe 

à la suite de quoi une importante densité de dislocations s'est produite donnant lieu à une large 

déformation plastique. Le tableau V.1 montre également une différence entre les valeurs des 

UTS des quatre échantillons étudiés. Comme on peut l'observer dans ce tableau, l'UTS de 

l'échantillon de référence est de 1.78 GPa et elle est d’environ 1.46 GPa pour le VM nanoporeux, 

cette diminution est due à la présence de pores qui minimisent la résistance maximale du 

système. Cependant, la plaque de VM du Ta renforcée par des fibres cristallines de Ta s'est 

avérée caractérisée par l'UTS qui est égal à 1.69 GPa, cette valeur est un peu inférieure à celle 

de l'échantillon référencé. Enfin, la meilleure valeur d’UTS est obtenue en renforçant 

l'échantillon par des fibres cristallines de W, elle est d’environ 2.55 GPa. Cette forte 

augmentation de l'UTS confère au système une dureté élevée due à la présence de la 

composition chimique hétérogène et à la structure hétérogène (combinaison entre phases 

cristalline et amorphe), ce qui inhibe la propagation des SBs et l'interface entre la matrice et les 

fibres se comporte comme le principal obstacle devant l'évolution facile de la déformation 

plastique. Nos résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par Albe et al. [35] dans leur 

étude de l'amélioration de la plasticité des verres métalliques : formation de bandes de 

cisaillement, nanocomposites et nanoglasses étudiés par des simulations de dynamique 

moléculaire. Notre étude est également en accord avec celle faite expérimentalement par Yao 

et al. [36], qui ont constaté que les propriétés mécaniques (limite d'élasticité, la résistance ultime 

et la déformation plastique) pourraient être considérablement améliorées par l'ajout d’un autre 

élément en renfort. 

8. Conclusion 

Dans ce chapitre, nous avons réalisé des simulations de dynamique moléculaire pour 

étudier le comportement mécanique du VM monoatomique du Ta, du VM de Ta nanoporeux, 

du VM de Ta renforcé par des fibres cristallines de Ta et du nanocomposite à matrice de VM de 

Ta renforcé par des fibres cristallines de W. La formation de la plaque de VM monoatomique 

du Ta a été confirmée par la division du deuxième pic de la fonction de distribution radiale 

(RDF) qui a été généralement interprétée par la présence d'amas icosaédriques massifs. De plus, 
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nous avons constaté que 1670 K est la température à laquelle se produit la séparation du 

deuxième pic du RDF et qui correspond à la température de transition vitreuse (Tg). Nous avons 

étudié l'évolution des pores sous processus de recuit et nous avons constaté que le trou de taille 

3.33 nm résiste au recuit jusqu'à 900 K sans cristallisation. Par la suite, les sollicitations 

mécaniques ont été réalisées en utilisant un processus de traction sous une vitesse de 

déformation de 107 s-1, nous nous sommes concentrés sur l'analyse des courbes contrainte-

déformation afin de comparer l'évolution du comportement mécanique des quatre échantillons 

étudiés (VM monoatomique de Ta, VM de Ta nanoporeux, VM de Ta renforcée par des fibres 

cristallines de Ta et VM de Ta renforcée par des fibres de W). Les essais de traction conduisent 

à constater que les déformations plastiques sont caractérisées par la localisation de bandes de 

cisaillement (SBs) dans les zones amorphes et l'ajout de fibres cristallines de Ta augmente la 

ductilité de la matrice de VM du Ta et diminue sa résistance à la traction, cette ductilité est 

motivée par la croissance de la cristallisation. En revanche, l'ajout de fibre de W a renforcé la 

matrice de VM du Ta en augmentant la résistance maximale et a amélioré la ténacité de 

l'échantillon, cette amélioration mécanique a été expliquée par la présence de l'interface 

hétérogène qui se comporte comme un obstacle face au mouvement des SBs. 
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La présente thèse de doctorat s’articule autour de l’étude des propriétés structurales et 

mécaniques du verre métallique (VM) monoatomique du Tantale (Ta) et des nanocomposites à 

matrice de VM de Ta renforcés par des fibres de Ta et de Tungstène (W). Afin de mener à bien 

cette étude, la méthode de la dynamique moléculaire (MD) a été adopté pour la modélisation 

physique à l’échelle atomique via la description du mouvement de leurs atomes. Toutes les 

simulations par MD ont été effectuées dans le cadre de la méthode de l'atome émergé (EAM) 

afin de décrire les interactions interatomiques dans les matériaux étudiés. Plusieurs techniques 

d'analyse (fonction de distribution radiale (RDF), numéro de coordination (CN), analyse du 

voisin commun (CNA) et analyse de la tessellation de Voronoi) ont été optées pour caractériser 

la structure atomique en terme d'ordres à courte portée (SRO) et à moyenne portée (MRO). 

Premièrement, l’évolution de la structure atomique au cours de la formation du VM de Ta lors 

du processus de solidification rapide a été détaillée. La subdivision du 2ème pic de la RDF a 

confirmé la formation de la phase amorphe, et l'icosaèdre déformé indexé par <0,1,10,2> s’est 

avéré être le Polyèdre de Voronoi (VP) le plus dominant dans le verre formé à l’échelle du SRO. 

En termes de MRO, nous avons trouvé que les clusters icosaédriques (parfaits et déformés) sont 

connectés en volume par le partage croisé (IS), le partage de face (FS), le partage d’arrête (ES) 

et le partage de sommet (VS). Nous avons également trouvé que la symétrie de rotation d’ordre 

cinq peut se comporter comme une indication principale de la formation de l'état vitreux 

pendant le refroidissement. De plus, en normalisant les positions des pics de la fonction RDF 

par celle du premier pic, les rapports Ri/R1 ont montré la présence d'un ordre cristallin caché 

dans la phase amorphe de VM du Ta, qui peut être interprété par une combinaison entre l'ordre 

périodique sphérique (SPO) et la symétrie translationnelle locale (LTS). 

Ensuite, dans une deuxième partie, des simulations par dynamique moléculaire ont été 

effectuées pour étudier le comportement élastique et structural du verre métallique 

monoatomique du Tantale (Ta) traité thermiquement par un processus de recuit à trois 

températures différentes (500 K, 900 K et 1100 K) durant un temps allant de de 0 à 10 ns. Il a 

été constaté qu'au fur et à mesure que la température et le temps de recuit augmentent, les 

constantes élastiques C11 et C44 augmentent tandis que C12 diminue. Pendant le processus de 

recuit, le système subit un durcissement corrélé à l’augmentation du module de Young (E) et 

du module de cisaillement (G) qui suggère l’amélioration du comportement élastique et de la 

résistance aux bandes de cisaillement (SBs), respectivement. Au niveau du SRO, la fraction des 

amas de type icosaédriques caractérisés par la symétrie d’ordre cinq (Five-fold symmery) 

augmente en fonction de l'augmentation du temps et de la température de recuit. Pour le MRO, 

et après le processus de recuit, le cluster icosaédrique parfait <0,0,12,0> s'est révélé être 
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connecté par partage en mode IS, partage en mode FS et partage en mode VS ; nous avons 

montré que le mode IS augmente pendant l’augmentation du temps de recuit pour la température 

de 1100 K. L'augmentation de la quantité d’icosaèdre parfait au niveau du SRO pendant le 

processus de recuit est la clé principale pour interpréter le durcissement obtenu. 

Troisièmement, l'évolution des pores dont les tailles de 1.32 nm et de 3.33 nm sous processus 

de recuit sur une plage de température de recuit de 300 K, 500 K, 900 K et 1100 K a été suivie. 

Les résultats obtenus conduisent à constater que le trou de taille 3.33 nm résiste au recuit jusqu'à 

900 K sans cristallisation. Ensuite, des sollicitations mécaniques par des essais de traction en 

utilisant une vitesse de déformation de 107 s-1 ont été appliquées afin d’étudier le comportement 

mécanique du VM monoatomique du Ta, du VM de Ta nanoporeux, du VM de Ta renforcé par 

des fibres cristallines de Ta et un nanocomposite à matrice de VM de Ta renforcé par des fibres 

cristallines de W. L’étude a été focalisée sur l'analyse des courbes contrainte-déformation afin 

de comparer l'évolution du comportement mécanique des quatre échantillons étudiés. Les essais 

de traction ont permis de constater que les déformations plastiques sont caractérisées par la 

localisation des SBs dans les zones amorphes et l'ajout de fibres cristallines de Ta augmente la 

ductilité du système et diminue sa contrainte de traction ultime. En revanche, le renforcement 

de la matrice du VM de Ta par des fibres de W a durci la matrice en augmentant la résistance 

maximale et a amélioré la ténacité de l'échantillon, ceci est expliqué par la présence de 

l'interface hétérogène qui se comporte comme un obstacle face au mouvement des SBs. 

En résumé, la présente thèse a contribué à la compréhension du comportement structurale 

et mécanique du verre métallique monoatomique de Ta, et ouvre la voie au développement de 

nouveaux matériaux à base des verres métalliques. En perspective directe de ce travail, il nous 

parait important de développer les points suivants : 

- Chercher à caractériser et à localiser le volume libre dans les verres métalliques ; 

- Caractériser l’hétérogénéité structurale dans les verres métalliques monoatomiques ; 

- Enrichir la compréhension et la validité des lois de mélange dans les nanocomposites 

à base de matrice de verre métallique ; 

- Développer des nonocomposites à matrice cristalline renforcée par des fibres de verre 

métallique soumis à des traitements thermiques par recuit. 
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Annexe : Potentiel interatomique de Ta (EAM) 

La méthode de l'atome émergé (EAM) est semi-empirique, basée sur la théorie 

fonctionnelle de la densité (DFT) [1], dans laquelle l'énergie totale de chaque configuration 

peut être exprimée comme une fonctionnelle unique de la densité électronique totale. L'énergie 

totale du système peut être écrite en somme sur les énergies atomiques Ei : 

𝐸𝑡𝑜𝑡 =∑𝐸𝑖

𝑁

𝑖

 (A.1) 

L'énergie par atome Ei est donnée par [2] :  

𝐸𝑖 = 𝐹(�̅�𝑖) +
1

2
∑∅(𝑟𝑖𝑗)

𝑗

 (A.2) 

Où ∅(𝑟𝑖𝑗) est le potentiel d’interaction sphérique symétrique par paires entre l'atome i et l'atome 

j voisins à une distance radiale rij. 𝐹(�̅�𝑖) est la contribution énergétique dite d'enrobage, qui est 

une fonction non linéaire de la densité électronique �̅�𝑖 dans le site i, supposée directement 

proportionnelle à la densité atomique entourant le site, exprimée en somme sur tous les atomes 

voisins pondérés par une paire à symétrie sphérique en fonction de w: 

�̅�𝑖 =∑𝜔(𝑟𝑖𝑗)

𝑗≠𝑖

 (A.3) 

Où 𝜔(r) est donner par la relation suivante [3] : 

𝜔(𝑟) = {
𝜌
0
[
(𝑟𝑐
𝑝 − 𝑟𝑝)

(𝑟𝑐
𝑝
− 𝑟0

𝑝
)
]

𝑞

                                        (0 ≤ 𝑟 ≤ 𝑟𝑐)

0                                                                         (𝑟 > 𝑟𝑐)   

 (A.4) 

Où r0 est la distance d'équilibre du plus proche voisin à P =T = 0. La constante arbitraire ρ0 est 

déterminée à partir de la normalisation de �̅�𝑖 dans l’équation (A.3) et p, q et rc sont des 

paramètres d'ajustement. 

La fonction 𝐹(�̅�𝑖) s’exprime comme la suite [4]: 

𝐹(�̅�𝑖) = 𝐸𝐸𝑂𝑆(𝑎) −
1

2
∑∅(𝑟𝑖𝑗)
𝑗≠𝑖

 (A.5) 
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 Où  

𝛼 : est un paramètre mesurant la force répulsive anharmonique. À P = T = 0, le paramètre de 

maille, le volume d'équilibre, le module de compressibilité sont donnée donnés par a0, V0 et B0, 

respectivement. Ec représente l'énergie cohésive [5-6].  

Les coefficients cubiques et quartiques f3 et f4, sont généralement considérés comme nuls en 

basse pression. 

Le potentiel d’interaction entre l'atome i et l'atome j est donné par l’expression : 

∅(𝑟) =

{
 
 

 
 𝑈0(1 + 𝑟

∗ + 𝛽
3
𝑟∗

3

+ 𝛽
4
𝑟∗

4

)𝑒−𝑟
∗

                        (0 ≤ 𝑟 ≤ 𝑟𝑠)

𝑈0(𝑟 −  𝑟𝑐)
𝑠∑ 𝑎𝑖(𝑟 − 𝑟𝑐)

𝑖−1

4

𝑖=1

                           (𝑟𝑠 ≤ 𝑟 ≤ 𝑟𝑐)

0                                                                                           (𝑟 > 𝑟𝑐)

 (A.7) 

Avec  𝑟∗ = 𝛼𝑃(
𝑟

𝑟1
− 1) où r1, rs, rc, s, 𝛼𝑃, U0, β3 et β4 sont les paramètres d’ajustement.   

Dans les tableaux suivants, nous listons les valeurs des paramètres utilisés (tableau (a)), et 

quelques propriétés mécaniques du Ta évaluées avec le potentiel EAM ainsi que les valeurs 

expérimentales et valeurs issues de calculs de DFT (tableau (b)) [2]. 

 

𝐸𝐸𝑂𝑆(𝑎
∗) = −𝐸𝑐(1 + 𝑎

∗ + 𝑓3𝑎
∗3 + 𝑓4𝑎

∗4)𝑒−𝑎
∗
         avec          𝑎∗ = 𝛼 (

𝑎

𝑎0
) − 1 (A.6) 

Et   𝛼 = √(9𝐵0𝑉0)/𝐸𝑐  
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