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Introduction genérale et
objectifsdu travail.



I ntroduction générale et objectifs du travail

Les matériaux en général et les métaux en particulier constituent un réle important pour
tout développement industriel ou progrés technologique. Une grande partie de l'activité
économique des pays industrialises est rattachée aux matériaux. Vu les exigences de I'industrie
moderne, de nombreux programmes de recherche sont en cours pour le développement d'autres
matériaux plus performants e moins colteux tels que les composites, les céramiques, les
polyméres etc...., mais les alliages métalliques occupent toujours une place importante, car les

caractéristiques de ces derniers saméliorent de jour en jour grace aux travaux de recherche.

Les propriétés demploi des métaux et alliages sont déterminées en grande partie par la
morphologie et le degré de dispersion des phases qui les congtituent, c'est-a-dire par la
microstructure. Aujourd’hui maitriser les microstructures en vue doptimiser telle ou telle
propriéte est réalisable par des traitements thermiques ou thermomeécani ques appropriés, qui sont
fondés sur les possibilités de transformations structurales. A cet égard les métallurgistes se sont
POsés deux questions importantes:

- Pourquoi une transformation se produit-elle?

- Comment se produit une telle transformation?

La compréhension des divers aspects des transformations de phases devient donc

nécessaire pour la maitrise de la technol ogie des matériaux métalliques.

Les progrés attendus dans les nouveaux matériaux concernent essentiellement la densité
qui devrait étre plus faible comparée a celle d’un alliage de titane, mais aussi des propriétés
mecaniques et une résistance a l’oxydation a haute température comparable a celles des
superaliages a base de nickel. Les intermétalliques a base de fer offrent un des meilleurs
candidats ayant ces deux propriétés. Ils présentent 1’intérét supplémentaire d’étre compoSEs
d’éléments non stratégiques et appartiennent aux intermétalliques qui subissent les

transformations ordre-désordre.

Les dliages de systémes Fe-Al, Fe-Ga et Fe-Ge présentent une grande valeur
d'amortissement, qui est plus élevée dans les alliages de deux systemes Fe-Ga et Fe-Ge a cause
de la grande valeur de la magnétostriction. Cette derniere dépend de 1’état de 1’échantillon aprés
traitement thermique, d’apreés des travaux récents. |ls sont classés dans la catégorie des matériaux
intelligents qui sont capables de modifier spontanément leurs propriétés physiques en réponse a
la variation de champ magnétique. Des travaux récents montrent que la magnétostriction des

alliages Fe-Ga dépend de la concentration en Ga et de la vitesse de refroidissement apres recuit.
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L’existence de ’ordre a courte distance dans la phase désordonnée est observée dans les
alliages de composition entre 13-18 % at. Ga, mais leur effet sur la magnétostriction reste encore
en discussion. La décomposition structurale (A2—A2+D03) dans les alliages Fe-x % at. Ga pour
13 <x <25 doit étre encore étudiée et fait partie des buts du présent travail sur I’alliage Fe-13 %
at. Ga. La similitude entre plusieurs propriétés des deux types d’alliage Fe-Ga et Fe-Ge nous a

auss conduits a étudier les transitions dans 1’alliage Fe-12 % at. Ge.

Les duminures de fer possedent, comme la plupart des composés intermétalliques, une
résistance mécanique élevée, une température de fusion élevée et une bonne résistance a
I’oxydation. Cependant, leur fragilité & température ambiante limite leur application au niveau
industriel et nécessite I’ajout d’un troisieme ¢élément d’alliage. Cet ¢lément d’alliage peut
changer la structure, la température de curie (Tc) et la température de transition ordre-désordre
(To P9*752), et peut augmenter la dureté Hv. D’aprés des travaux récents, le chrome est I’élément
d’addition qui améliore le plus efficacement la ductilité¢ des alliages de systeme Fe-Al, ce qui
nous a donné 1’idée de suivre dans ce présent travail les diverses transformations de phases
existants dans des alliages de systeme Fe-Al avec des différents additions du Cr pour montrer
I’effet de cet élément sur les différents transitions, par différentes méthodes expérimentales

complémentaires.

En plus d’une introduction générale cette these regroupe cing parties rédigées sous forme

de chapitres :

Le premier chapitre consiste en une synthese bibliographique sur la transformation ordre-

désordre.

Dans le deuxieme chapitre on montre les caractéristiques des aliages Fe-Al. On

s’intéresse aussi dans ce chapitre au type de transformation de phase que subit ce type d’alliage.

Le troisieme chapitre traité les caractéristiques et les structures cristallographiques de

différentes phases existantes dans les deux systemes Fe-Ga et Fe-Ge.

Le quatrieme chapitre est 1’occasion d’exposer les données de base concernant les

matériaux et les technigques expérimental es utilisées dans ce présent travail.

Avant de conclure cette étude, nous proposons une discussion des résultats en deux

parties. Nous nous intéressons tout d’abord a I’effet de I’addition de Cr sur le processus de mise
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en ordre dans les dliages Fe-Al avec différentes compositions, ensuite a la question des

changements d'état et les propriétés andastiques dans quelques alliages des systémes Fe-Ga et
Fe-Ge dans la deuxieme partie.

Nous terminons le manuscrit par une conclusion générale ou on résume les résultats les
plus intéressants.



Chapitre

Synthese bibliographique sur la
transfor mation ordre-désordre.



Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

I-1. Introduction

Les propriétés demploi des métaux et alliages sont déterminées en grande partie par la
morphologie et le degré de dispersion des phases qui les congtituent, c'est-adire par la
microstructure. Aujourd'hui maitriser les microstructures en vue doptimiser telle ou telle
propriété est réalisable par des traitements thermiques ou thermomécani ques appropriés, qui sont
fondés sur les possibilités de transformations structurales. A cet égard les métallurgistes se sont

posé deux questions importantes:
- Pourquoi une transformation se produit-elle?
- Comment se produit une telle transformation?

La compréhension des divers aspects des transformations de phases devient donc
nécessaire pour la maitrise de la technologie des matériaux métaliques. Parmi les
transformations de phases a I'éat solide les plus intéressantes et qui ont longtemps attiré un bon

nombre de chercheurs nous citons la transformation ordre-désordre.
[-2. Latransformation de phase a I’état solide

La transformation de phase est un changement des propriétés du systeme étudié,
provoguée par la variation d'un parametre extérieur particulier (température, pression) ou par
l'application d’une contrainte. La transformation de phase d’un état solide a un autre état solide
est soumise aux mémes reégles que la transformation de 1’état liquide a 1’état solide. La
solidification™ nécessite une surfusion pour former des germes stables, et la croissance de la
phase est, a une exception importante prés, dépendante de la diffusion. La présence des surfaces
internes et imperfections facilite beaucoup la germination. La transformation de phase a 1’état

solide peut se divises en deux groupes:
[-2-1. Transformations par diffusion

Ce sont des transformations qui permettent & une nouvelle phase de se former par la
rupture des liaisons atomiques de la phase mere et de la redistribution désordonnée a l'intérieur

du solide des atomes qui se déplacent aléatoirement sur des longues distances.
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[-2-2. Transfor mations sans diffusion (displacives)

On les appelle aussi, transformations athermiques ; elles ne nécessitent pas une diffusion
d’atomes sur une longue distance mais des déplacements d’un grand nombre de ces dernieres, a
faible amplitude (distance interatomique). Dans ces transformations il n'y a pas de modification
de composition chimique et elles se propagent généralement de fagcon indépendante du temps.
Par ailleurs la quantité de phase formée ne dépend que du niveau de la température. On note que,
les transformations displacives peuvent exister a toute température lors de chauffage ou de

refroidissement trés rapides.
[-3. Transformation ordre-désordre
[-3-1. Définition et concepts de base

Dans un métal pur A, on peut gouter des atomes étrangers B sans modifier la structure
cristaline du méta de base A, on obtient aors la solution solide A-B. Dans les adliages
considérés ici, les atomes de I'éément B en solution dans le métal A se placent en substitution
des atomes A sur les nceuds du réseau. Considérons a présent un alliage ordonné constitué¢ des
éléments A et B ayant un encombrement stérique différent. L'arrangement régulier des atomes A
et B sur le réseau se fera de fagcon a obtenir une structure aussi compacte que possible. D'une
facon générale, il y a possibilité dordre, s du point de vue énergétique, les liaisons

interatomiques A-B sont favorisées par rapport aux liaisons A-A et B-B : c'est I'effet d'alliage.

La figure I. 1 montre un exemple d’un alliage binaire AB (50% A-50% B) formant un
systéme ordonné a basse température : tous les atomes de A occupent un site donné (o par
exemple) et les atomes de B un autre site (B). A haute temp€rature le systéme est désordonné,

chague site est occupé indifféremment par un atome ou un autre.

Supposons que 1’on ait un nombre égal d’atomes différents A et B d’une part, avec deux
types de sites o et B d’autre part. Chaque site o est entour€ uniquement par des sites f et
inversement (Fig. I. 1). Les sites identiques (o ou B) sont les plus proches voisins suivants. Si
I’énergie d’interaction ente deux atomes voisins différents Vag est plus basse que 1’énergie
moyenne d’interaction entre atomes de la méme espece (Vaa + Vgg)/2 on doit s’attendre a
trouver e systeme compléetement ordonné a trés basse température ; tous les atomes A occupent
les sites o et les atomes B occupent les sites 3 car cette disposition correspond a 1’énergie la plus

basse pour le systeme. A température élevée | e systéme devient de plus en plus désordonné [1].
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Fig. I. 1: Structure ordonnée d’un alliage binaire [1].

Certains aliages chimiquement ordonnés présentent une transition chimique ordre-
désordre. Pour ces aliages, I'ordre chimique va étre détruit a haute température par I'agitation
thermique qui provogue un échange permanent d'atomes entre les sites. Ains, la structure
ordonnée disparait au-dessus d'une température, appelée température critique Tc. On peut donc
observer des structures ordonnées a basse température qui, Si on éléve la température, vont étre
progressivement détruites. Il est alors nécessaire de mesurer un parametre évaluant I'état d'ordre

par rapport al'état parfaitement ordonnéil est notén.

Le comportement de ce paramétre au cours de la transition ordre-désordre fixe I'ordre de
latransition. Si le parametre d'ordre est discontinu au point de transition, latransition est dite du
premier ordre; si au contraire le parametre d'ordre est continu, la transition est dite du second
ordre (Fig. I. 2) [2].

De facon générale les transitions ordre-désordre peuvent étre de premier ordre ou de
deuxieme ordre au sens thermodynamique. Lors des transformations de premier ordre, le volume
et I’enthalpie du systéme changent de maniére discontinue, la variation brusque de 1’enthalpie
correspondant a la chaleur latente de transformation. La transition a lieu par germination et
croissance d’une nouvelle phase qui coexiste avec la phase mere. Les grandeurs telles que la

composition et le paramétre d’ordre changent localement dans les sites de germination, et la
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transformation se poursuit par la croissance de ces germes. En revanche, pendant les
transformations de deuxiéme ordre, il n’y a pas de changement discontinu de 1’enthalpie et donc
il n'y a aucune chaleur latente impliquée dans ce type de transition et 1’état d’ordre change de
manicre continue dans 1’alliage. Tout le matériau se trouve dans un état intermédiaire entre

I’ancienne et la nouvelle phase et il n’y a pas coexistence de phases.

Fig. |. 2: Evolution du paramétre d'ordre [2]:
a) transition du premier ordre

b) transition du second ordre
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[-3-2. Les caractéristiques dela transformation ordre-désordre

Selon les explications précédentes nous pouvons résumer les caractéristiques de la

transformation ordre-désordre comme suit [3] :

¢ L’ordre implique une périodicité ou une symétrie des arrangements atomiques ;
+« L'ordre peut étre quantifié en termes de parametre d'ordre alongue distance ;
% Les dtructures ordonnées sont stables a basses températures et deviennent

désordonnées a hautes températures.

Les deux premieres caractéristiques impliquent la possibilité expérimentale pour mesurer
I'ordre directement au moyen d'une méthode in situ de diffraction et pour identifier la transition

ordre-désordre.

La derniére caractéristique peut étre simplement comprise de la thermodynamique. La
stabilité de l'ordre a basses températures signifie que I'énergie interne de |'éat ordonné est
inférieure a I'énergie interne de I'état désordonné. Aux températures élevées, |'ordre est détruit
(formation du désordre) dont 1’énergic libre est maintenant minimale au-dessus d'une

température critique.
[-3-3. Diver ses étapes de la transformation ordre-désordre

La transformation ordre-désordre la plus simple s’effectue en quatre étapes. En partant de
I’alliage parfaitement désordonné a haute température et en baissant progressivement la

température, on observe successivement [4]:

% La formation de I’ordre a courte distance au-dessus de Tc,
% Lagermination et la croissance de |a phase ordonnée au-dessous de Tc,
% L'augmentation du degré d’ordre a grande distance de la phase ordonnée,

% La coalescence des domaines d’antiphases (DAPhHS).
a- Lagermination et la croissance de la phase ordonnée

Un alliage désordonné trempé a une température au-dessous de Tc est dans un état ou
I’ordre est généralement a courte distance, ce qui implique que la mise en ordre peut s’étendre
jusqu’a quelques proches voisins. Par conséquent, une structure avec un ordre a courte distance

peut étre envisagée comme une structure ordonnée avec des petits domaines ordonnés [4]. De
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

tels domaines ordonnés de taille supercritique jouent le role des germes de la phase ordonnée.
Ainsi, la transformation peut étre considérée comme débutant par un nombre constant No de
domaines ordonnés et se prolongeant par la croissance de ces domaines ordonnés dans toutes les

directions.

b- L’augmentation du degré d’ordre

Le degré d’ordre a grande distance dans les domaines ordonnés qui germent et croissent
est généralement inférieur a 1. Donc, le degré d’ordre dans ces domaines continue a augmenter
avec le temps méme durant leur croissance. Le mécanisme de mise en ordre nécessite un
transfert diffusionnel des atomes des mauvaises positions aux bonnes positions. La mise en ordre

est donc une réaction homogene [4].

c- La coalescence des domaines d’antiphases

Les domaines d’antiphases croissent dans un matériau désordonné. Ce processus se
termine quand le paramétre d’ordre atteint la valeur 1 ou on obtient un matériau complétement
formé par des domaines ordonnés. Le processus suivant est la coalescence de ces domaines
ordonnés. Le premier processus est similaire a la recristallisation primaire, c’est a dire
I’absorption d’une microstructure déformée par un cristal libre de contrainte. Le deuxiéme
processus est similaire alarecristallisation secondaire, dans le sens que des domaines individuels
croissent aux dépens des domaines voisins de telle maniére que la surface totale des PAPhs se

trouve réduite [5].

|-3-4. Description des principales structures ordonnées

Certains dliages qui forment aux températures éevées des solutions de substitution (a
succession désordonnée des atomes des composants), aprés un refroidissement lent ou le
maintien prolongé a une température déterminée moins élevée, sont le siege d'un phénomene de
redistribution des atomes. 1l en résulte une distribution bien définie des atomes du soluté dans le

réseau cristallin du solvant.

A l'éat complétement ordonné, les atomes d'un composant occupent tous les nceuds d'un
sous réseau, et les atomes de l'autre composant, tous les nceuds de l'autre sous réseau. Les

solutions solides stables aux températures relativement basses ont recu le nom de surstructures




Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

ou solutions solides ordonnées. Leur formation entraine la modification des propriétés des

alliages.
[-3-4-1. Type L1y 0u AuCu

La composition est équiatomique. La solution solide désordonnée initiale est cubique a
faces centrées. La figure I. 3 donne un schéma de cette structure ordonnée. L’alternance des
plans de deux types d’atomes méne ala perte de certains de ses éément de symétrie, la structure
ordonnée devient donc quadratique. Chague atome a quatre premiers voisins de méme espéce,

huit premiers voisins de 1’autre espéce [6].

Coordonnées des sous réseaux :

y 0O 0 0
2 atomes de A aux positions
/2 1/2 0
2 0 12

2 atomes de B aux positions O 12 12

Fig. I. 3: Structure L1, [6].

[-3-4-2. TypeL1,0u AuCus

Dans la phase ordonnée L 1,, les atomes magjoritaires A occupent le centre de chaque face
du cube et les atomes minoritaires B occupent chague sommet. La maille élémentaire est cubique

simple avec un motif de 4 atomes::
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

1 aomedeB alaposition (0 0 0).

2 w2 0)
3 atomesde A aux positions <(1/2 0 1/2)
(0 1/2 1/2).

Fig. I. 4: Structure L1, [6].

[-3-4-3. TypeL20ou CuZnfp

La composition est égquiatomique, la structure de la solution désordonnée est cubique
centré. Dans la solution ordonnée, une espéce d’atome occupe les sommets de cube, 1’autre

espece occupe le centre (Fig. I. 5).

latomedeA alaposition (1/2 1/2 1/2).

1 atomedeB alaposition (0 0 0).

Fig. I. 5: Structure L2 [6]
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

[-3-4-4. Type FesAl

La composition steechiométrique est la méme que pour AuCus, mais a partir d’une
structure désordonnée a réseau cubique centré. Dans la maille de coté a, les sommets sont
aternativement occupés par les atomes A et B, le centre est occupé par un atome B (Fig. I. 6).
Les atomes mgjoritaires A ont 4 voisins de méme espéce et 4 voisins de 1’autre espece. Les
atomes minoritaires B ont comme voisins 8 atomes de I’autre espéce. Coordonnées des sous

réseaux :

Les atomes de A aux positions :

/2 1/2 0) (0 12 1/2) (/2 0 1/2) (/2 1/2 0)
/2 1/2 1/2) (0 12 0) (0 0 1/2) @2 12 12
/4 14 14) U4 3/4 3/4) (3/4 1/4 3/4) (3/4 3/4 1/4).

Les atomes de B aux positions :
@4 1/4 3/4) (/4 3/4 1/4) (3/4 1/4 1/4) (3/4 3/4 3/4).

Fig. I. 6: Structure D03 [7]

[-3-5. Miseen ordre- paroisd'antiphase (APB)

A partir de I'état désordonné, si latempérature est abaissée en dessous de Tc, la germination
de domaines ordonnés débute en plusieurs points du cristal (phase de nucléation). Ces petites

régions ordonnées se développent en consommant la matiere désordonnée (phase de croissance).
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

Elles croissent jusgu'a se rencontrer et ainsi former des domaines séparés par des parois dites
parois d’antiphase (APB : antiphase boundary).

Dans un domaine ou l'alliage est ordonné, considérons un plan du volume, par exemple pur
A, au niveau d’une paroi d’antiphase, il peut devenir un plan A-B : il y a un décalage de la
structure. Le cristal est ains formé de domaines ordonnés, limités par des parois d'antiphase, ou

la séquence ordonnée est décal ée par rapport a celle du domaine voisin.

La paroi d'antiphase étant un défaut d'ordre indépendant de la géométrie du réseau de base,
elle n'est pas limitée a des plans cristallographiques particuliers. Une paroi d'antiphase peut se
caractériser par les changements dans les liaisons, avec ses premiers voisins, dun atome de la
frontiere par rapport & son environnement dans la maille élémentaire. L'énergie de la paroi
dépend ainsi, dans une premiere approximation, du type et du nombre de ces changements. On
montre alors que, lorsque le vecteur de tranglation entre les deux domaines est paralléle au plan
contenant la paroi d'antiphase, il n'y a pas de violation du nombre de liaisons A-A et A-B entre

premiers voisins.

Les interactions entre seconds voisins étant genéralement dix fois plus faibles que celles
entre premiers voisins, ces parois dantiphase ont donc une faible énergie (nulle dans
I'approximation aux premiers voisins). L'énergie d'une paroi dantiphase dépend de son
orientation. Le systéme cherchant a minimiser son énergie, on peut trouver apriori des directions

privilégiées pour les parois d'antiphase.

La figure I. 7 montre un diagramme schématique de la nucléation et la croissance des
domaines ordonnés. Le réseau désordonné est représenté par des lignes croisées, a I’intérieur de
ce réseal, deux sous réseaux sont indiqués par des lignes grosses et fins. Ces domaines ordonnés

croissent jusqu’a ce qu’elles serassemblent et se séparent par des parois d’antiphases [7].
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Etapel

Etapell

Etapelll

Fig. I. 7 : La formation des parois d’antiphase (APB) [7].
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

|-3-6. Influence de I’ordre sur les propriétés physiques des alliages

L’existence d’une surstructure se traduit aussi par une modification de la plupart des

propriétés physiques des aliages ; [6] citons ci-dessous quel ques propriétés.
[-3-6-1. Propriétés mécaniques

La surstructure se manifeste par une plus grande résistance a la déformation plastique, le
passage d’une dislocation détruisant I’ordre (Fig. I. 8 (@) [8]. Les dislocations doivent en fait se
déplacer par paires; la seconde rétablissant 1’ordre détruit par la premiére. Entre les deux
dislocations s’étend un ruban de paroi d’antiphase (Fig. I. 8 (b)). Les propriétés mécaniques sont

modifiées (particuliérement a cause de la difficulté de glissements déviés).

Fig. I. 8 : Solution ordonnée, paroi d’antiphase limitée par des dislocations [8]:
(a) le passage d’une dislocation crée des parois d’antiphase qui sont
colteuse énergétiquement.

(b) les didlocations doivent circuler par paires pour annuler cet effet ce

qui est colteux au niveau du champ de contrainte élastiques.
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

|-3-6-2. Propriétés magnétiques
Certains alliages sont ferromagnétiques a 1’état ordonné (ex. FesAl) [6].
|-3-6-3. Résistivité dectrique

Larésistivité éectrique a pour origine la diffusion des ondes é ectroniques par |es défauts
du réseau, y compris les vibrations thermiques. Dans une structure désordonnée, |es ondes seront
plus fortement diffusées que dans une solution ordonnée. L’apparition de 1’ordre devrait donc se
manifester pas une chute de résistivité électrique c’est bien ce qui est observé expérimentalement
(Fig. 1.9 (a) [6]. Lafigurel. 9 (b) montre larésistivité d'un alliage désordonné qui présente une
variation parabolique en fonction de la concentration en soluté, passant par un maximum pour

une composition proche de la concentration équiatomique.

— P X 106

—» 0 at. Au

Fig. I. 9: (a) variation de la résistivité avec la température au cours d’une

transformation ordre-désordre [6].

(b) résistivité éectrigue des aliages AuCu: 1l-aprés trempe
depuis 650°C (état désordonnée), 2- apres recuit a 200°C (état
ordonnée) [6].
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Chapitre-1- : Synthese bibliographique sur la transformation ordre-désordre.

Dans ce chapitre, les concepts de base de la transition ordre-désordre dans les alliages
binaires ainsi que les structures associées ont été présentées. Les notions de domaines et de
parois d'antiphase ont été introduites. Les composes intermétalliques qui possedent une structure
ordonnée subissent des transformations ordre-désordre et ordre-ordre en fonction de la
température. Les deux chapitres suivants donnent un apercu de la structure des défauts et des
domaines d’antiphases caractéristiques des composés intermétalliques a base de fer des systémes

Fe-Al, Fe-Ga et Fe-Ge.
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Chapitre -11-: Caractéristiques des alliages intermétalliques de systéme Fe-All.

I1-1. Introduction

Les matériaux intermétalliques qui subissent les transformations ordre-désordre sont d’un
grand intérét pour leurs applications. Les aluminures de fer et les aliages a base de compose
FesAl appartiennent aux intermétalliques pour des applications structurales et fonctionnelles
[références 1-7 cités par [9 et 10]] ; ils possedent des propriétés intéressantes, notamment une
haute rigidité, une excellente résistance a la corrosion a des températures élevées sous
atmospheres oxydantes, une grande résistivité éectrique et une faible conductivité thermique
[11]. En outre, Fe et Al sont des matiéres premiéres des phases de systeme Fe-Al qui sont peu

couteux.

En plus les composés intermétalliques Fe-Al sont plus |égers que les aciers ou les alliages
a base de Ni. Donc les aliages ordonnées seront utilisées au lieu des aciers inoxydables ou des
superaliages a base de Ni. Toutefois, le principal inconvénient concerne leurs applications

technologiques et leur faible ductilité sous forme de coul ée ala température ambiante.

Au cours de laderniére décennie, des efforts ont été axés sur I’amélioration de la ductilité
a température ambiante, la résistance a hautes températures, et la résistance au fluage a haute
température pour les alliages des aluminures de fer. Des ééments tels que Nb, Cu, Ta, Zr, B, C,
Cr, Ti, Mn, Si, Mo, V et Ni ont é&é ajoutés pour renforcer une solution solide.

Ce chapitre est une synthése bibliographique sur les caractéristiques des alliages
intermétalliques fer-aluminium, la structure des défauts et des domaines d’antiphases. Il est

important également de déterminer I’effet de 1’ajout d’élément ternaire dans ces composés.

[1-2. Généralités sur les alliagesintermétalliques fer-aluminium

Lorsque deux éléments A et B sont miscibles en toutes proportions et forment une
solution solide continue pour certains domaines de concentration, il peut se former des
surstructures. Les composés A3B, AB, AB3 sont des exemples de ces nouvelles phases. Le nhom
de phases intermédiaires est plutét réservé a celles qui possedent une structure différente de celle
des métaux de base ou des solutions solides terminales. De fagcon tres restrictive, on parle de
composé intermétallique lorsque la phase intermédiaire n’existe qu’a 1’état ordonné. D’ailleurs,
cet ¢état ordonné peut se maintenir ou non jusqu’a la température de fusion du composé,
définissant ainsi une distinction supplémentaire. Ces composés ont un caractere métallique plus

OU MOoINSs marqué.
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Chapitre -11-: Caractéristiques des alliages intermétalliques de systéme Fe-All.

Leur stabilité dépend de différents facteurs. facteur de valence (ou de concentration
¢lectronique), facteur de taille, facteur électrochimique (différence d’électronégativité). Pour
préciser les termes, nous parlerons de «composé intermétalique» quand la composition
steechiométrique est atteinte, et de « phase ou alliage intermétallique » s’il agit d’une solution
solide sur la base du composé. Il existe donc une diversité énorme de composés intermétalliques
tant par leur nombre que par leur variété (type de phases, cristallographie...) et leur champ
d’application est, par consequent, trés vaste. Possédant des caractéristiques réfractaires
intéressantes, ces composés ont souvent une tres grande dureté, aliée a une fragilité tres
marquée. Les composés intermétalliques ont donc d’abord été principalement utilisés sous forme
de particules dispersées dans une matrice métallique (phénomeéne de précipitation) afin de
modifier de fagcon notable les propriétés de cette matrice. Parmi  les nombreux matériaux
intermétalliques existants, ceux correspondants au systéme fer-aluminium (les aluminures de
fer) font I’objet de cette étude.

Les dliages intermétalliques riches en fer du systeme fer-aluminium, FesAl et FeAl, ont
des caractéristiques trés intéressantes pour des applications mécaniques a haute température. La
présence d’aluminium confeére aux aluminures des propriétés communes intéressantes, a
commencer par une bonne tenue a I’oxydation ainsi qu'une excellente résistance a la corrosion et
ce méme dans des milieux tres agressifs [12-14]. En effet, une couche de passivation adhérente

d’alumine (Al,O3) se forme aleur surface et leur procure ainsi une protection efficace.

La principale raison qui limite leur application est leur fragilité a température ambiante.
Le comportement fragile a température ambiante de ces composes est attribué a de nombreux
phénomenes. Deux hypothéses ont été proposées pour expliquer la fragilité intergranulaire.
Succinctement il s’agirait soit de la faible cohésion des joints de grains soit de la difficile
transmission du glissement, due a la structure ordonnée du matériau, au travers des joints de
grains. Ainsi la fragilisation environnementale est une cause importante de la faible ductilité
dans beaucoup d’intermétalliques ordonnée aux températures ambiantes. Liu et al [15] montrent
gue le composé FeAl qui contient moins de 40 % Al est intrinsequement ductile et que la faible
ductilité généralement observée dans des essais a 1’air est due a la fragilisation induite par
I’hydrogene provoquée par I'humidité. La faible ductilité des aluminure de fer, Fe;Al et FeAl est
due a I’interaction de 1I’aluminium avec le vapeur d’eau dans 1’atmosphére comme le montre ci-

dessous[15] :

2Al + 3H,O0— AlL,O3+6H
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Chapitre -11-: Caractéristiques des alliages intermétalliques de systéme Fe-All.

L’atome d’hydrogéne produit dans la réaction précédente méne a la fragilisation
environnementale en présence de vapeur d’eau. L’hydrogéne atomique ainsi produit diffuse

ensuite en téte de fissure et réduit la contrainte nécessaire au clivage.
I1-3. Diagramme de phases et structure cristalline du systeme Fe-Al
[1-3-1. Diagramme de phases Fe-Al

Lafigurell-1 présentele diagramme de phase du systéme Fe-Al a 1’¢état stable [référence
7 cité par [16]].

Fig. 11-1 : Diagramme d’équilibre du systéme Fe-Al [réf.7 cité par [16]].

La région du diagramme de phases Fe-Al d’intérét dans cette étude c’est le cote riche en
fer ou les phases a Fe, FesAl et FeAl sont stables (figure 11-2).

Dans I’intervalle de composition de 0 a environ 54 % at. Al quatre phases existent. La
solubilité de 1’Al dans y-Fe de structure c.f.c. est limitée a 1,3 % at. Al. Dans cet intervalle, deux
composes ordonnés existent. Le composé ordonné FesAl (D0s) est stable a environ 27 % at. Al
au-dessous de 552°C, et |e composé ordonné FeAl (B2 ou o) apparait entre 23 et 54 % at. Al.
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Chapitre -11-: Caractéristiques des alliages intermétalliques de systéme Fe-All.

Il dépend aussi de la température. En outre, la ligne pointillée montre la température de Curie
(Tc) ; les différentes modifications de la phase o, (FeAl) et Iaire qui est appelé « K-state » sont
observeés. Les deux derniers phénomenes sont appropriés pour des changements de propriétés

meécaniques de ces alliages mais ne sont pas encore entierement compris.

A 300°C lkeda et al. [référence 24 cité par [17]] ont trouvé que le joint d’interphases
A2/A2+D0; est a environ 17 % at. Al et d’aprés leurs données ce joint de phase pourrait

s’étendre versle bas aenviron 10 % at. Al atempérature ambiante.

Fig. 11-2: Le coté riche en fer de systeme Fe-Al d’aprés Kubaschewski
[réf. 16 citépar [17]]

Les transitions ordre-désordre du coté riche en fer du systéme Fe-Al peuvent étre de
premier ordre ou de deuxieme ordre au sens thermodynamique, et se développent par un
processus continu ou un processus de germination et croissance d’une nouvelle phase [référence
5 cité par [18]]. De maniére générale lors des transformations du premier ordre, le volume et
I’enthalpie du systéme changent de maniére discontinue et la variation brusque de I’enthalpie
correspond a la chaleur latente de transformation. La transition a lieu par germination et

croissance d’une nouvelle phase qui coexiste avec la phase mére. Les grandeurs telles que la
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Chapitre -11-: Caractéristiques des alliages intermétalliques de systéme Fe-All.

composition et le parametre d’ordre changent localement dans les sites de germination, et la
transformation se poursuit par la croissance de ces germes. En revanche, pendant les
transformations de deuxiéme ordre, il n’y a pas de changement discontinu de 1’enthalpie et donc
il n'y a aucune chaleur latente impliquée dans ce type de transition et 1’état d’ordre change de

maniére continue dans 1’alliage.

Le diagramme de phase obtenu prés de la composition FesAl est présenté dans
lafigure 11-3 [référence 6 cité par [18]]. Ce diagramme montre un point triple a deux lignes des
transitions du deuxiéme ordre. La ligne continue représente 1’équilibre stable incohérent et la

ligne en pointillée représente 1’équilibre de phase métastable cohérent [19].

Fig. I1-3 : Diagramme d’équilibre du systéme Fe-Al prés du compose FesAl
[réf. 6 cité par [18] et réf. 27 cité par [19]].

A basse teneur en aluminium (<27 % at. Al), deux réactions du premier ordre: selon la
composition la phase désordonnée a Fe peut se transformer en un mélange de o Fe+B2 qui se
transforme ensuite en oo Fe+DO0s, ou bien la phase a Fe se transforme directement en oo Fe+DOs;
cela dépend de la composition et de la température. Pour des teneurs variant de 27 % a 36 % at.
Al les transformations sont du deuxiéme ordre o Fe — B2 et avec la diminution de la
température B2 — D03 [20].

I1-3-2. Les différentes structurescristallines de systeme Fe-Al

Il 'y atrois phases dans |la partie riche en fer de diagramme de phase Fe-Al [16] : la phase

désordonnée A2 et les deux phases ordonnées DO et B2.
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La structure désordonnée A2 est une structure cubique centrée et possede un parametre
de maille a, les atomes de Fe et d’Al sont distribués de maniere aléatoire dans le réseau [21]

comme on le voit schématiquement sur lafigure 11-4.

Fig. I1-4: La structure cristaline A2: les atomes de Fe et d’Al sont

distribués de maniére a éatoire dans les différents sites [ 21].

La structure ordonnée B2 est aussi cubique avec un paramétre identique a celui de la
structure désordonnée A2, les atomes de fer étant situés sur les sommets et les atomes

d’aluminium au centre de la maille [21] (Fig. I1-5).

Fig. I1-5: La structure cristalline de B2: les atomes de Fe situés sur les sommets
(les cercles blancs) et les atomes d’Al au centre de la maille (les

cerclesnoirs) [21].
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Dans la structure ordonnée DOs il y atrois sites de sous-réseaux d’aprés la notation de
Wyckoff ; 4a, 4b et 8c (Fig. 11-6). Dans le composeé FesAl la position 4a est occupée par les
atomes d’Al, les positions 4b et 8c sont occupés par les atomes de Fe. Chacun des trois sites du
sous-réseau peuvent étre occupé par des atomes étrangers [21]. La structure cristaline DOs

possede un parameétre de maille ag = 2a.

Fig. I1-6 : Lastructure cristalline de FesAl : laposition 4a (Al) : les cercles noirs,

4b (Fe) : lescercles gris et 8c (Fe) : les cercles blancs [21].

I1-4. L es Défauts microstructur aux
|1-4-1. Défauts ponctuels

Dans les aliages ordonnés, comme dans les solutions solides, il existe des défauts
ponctuels comme les lacunes, les éléments interstitiels, les impuretés et des associations de ces
défauts. La présence d’un ordre a grande distance dans les alliages ordonnés implique aussi
I’existence d’atomes en position d’antisite. Ceux-ci correspondent dans un alliage AB a des
atomes de A situés erronément dans des sites B ou vice versa, notés Ag et Ba respectivement. De
plus, il y aauss deslacunesVa et Vg, dites lacunes constitutionnelles, quand 1’alliage présente

un écart a la stecechiométrie.

Les alliages FeAl, comme d’autres alliages, forment des lacunes thermiques pendant un
traitement thermique. Cependant, a la différence d’autres métaux et alliages intermétalliques, les
composés FeAl peuvent contenir de grandes concentrations de lacunes (quel ques %), et ce méme
aprés un refroidissement lent. Ceci est 1ié, d’une part, a une faible enthalpie de formation de

lacunes (AHs) [22] et, d’autre part, a une enthalpie de migration AH, plus élevée que AH; qui
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géne I’annihilation des lacunes. Des mesures indiquent que la concentration en lacunes augmente
avec la température et dans un certain domaine avec la teneur en duminium. Cette derniere
dépendance pourrait étre associée a une augmentation de I’enthalpie de migration avec la teneur

en aluminium.

Les lacunes en exces peuvent former, pendant le traitement de recuit, des amas qui sont a
I’origine de différents types de défauts. boucles de dislocation du type <100>, superdislocations
du type <111>, APB dans le plan {111} et défauts d’empilement dans les plans {100} [référence
Y 0s96 cité par [23]].

[1-4-2. Dislocations

Les aliages du systeme Fe-Al de structure B2 présentent différents systémes de
glissement qui dépendent de la température. Ainsi, aux températures basses et moyennes, les
dislocations présentent un vecteur de Burgers du type <111> tandis qu’aux températures ¢levées
le vecteur est de type <100>. La température a laquelle a lieu la transition du vecteur de
glissement est fonction de la teneur en aluminium. Les plans de glissement changent aussi avec
la température: les plans de glissement sont de type {112} a basse température, {110} aux
températures moyennes et, pour les plus hautes températures le glissement sur les plans { 100}

est aussi observé[23].

Le mouvement d’une dislocation parfaite 2<111> dans un alliage désordonné A2 ne
laisse pas de défaut dans |e réseau apres glissement. Les mémes dislocations sont dissociées dans
I’alliage ordonné. Le systéme, ou superdislocation, est donc composé de deux superpartielles et
d’une surface appelée paroi d’antiphase (APB). Le mouvement d’une des superpartielles crée un
défaut plan ou APB (Fig. I1-7) qui est éiminé ou réparé lors du passage de la deuxieme

superpartielle.

Dans la partie inférieure de la figure 11-7, une seule dislocation coin est connectée a une
APB (montrée par des pointillés), si une paire de telles dislocations coins peut se rassembler, la
longueur de I’APB peut étre minimisée, comme il est représenté dans la partie supérieure de la
figure 11-7 [24].

A cause du fait que le nombre total de fausses liaisons des atomes associés avec I’APB
est a sont tour aussi minimisé ; la configuration de dislocation montrée dans la partie supérieure

de la figure 1-8 représente un arrangement a faible énergie et a été appelé une dislocation de
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surstructure. Les deux types de dislocations montrés dans la figure 1-8 sont observés dans les

alliages ordonnés. La microstructure de la figure I1-8 montre les paires de dislocation dans la
phase ordonnée MnNi3 de structure cristallographique L1, [24].

Fig. 11-7: Représentation schématique de deux types de parois

d’antiphase (APB) génerent par des dislocations coins dans
un alliage ordonnée AB [24].

Fig. 11-8: Un groupe de paire de dislocation coin dans I’alliage
ordonnée MnNi3 [24].
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|1-4-3. Domaines et parois d’antiphases

A partir de I'état désordonné, s la température est abaissée en dessous de Tc, la
germination des domaines ordonnés débute en plusieurs points du cristal (phase de nucléation).
Ces petites régions ordonnées, se développent en consommant la matiere désordonnée (phase de
croissance). Elles croissent jusgu'a se rencontrer et ainsi former des domaines séparés par des
parois dites parois d’antiphase (APB : antiphase boundary), qui se déplacent avec un vecteur p.

Donc un domaine d’antiphase (APD) est une région entourée par des APB.

Dans un domaine ou |'aliage est ordonné, considérons un plan du volume, par exemple r
A pur, au niveau d’une paroi d’antiphase, il peut devenir un plan A-B : il y aun décalage de la
structure. Le cristal est ains formé de domaines ordonnés, limités par des parois d'antiphase, ou

la séquence ordonnée est décal ée par rapport a celle du domaine voisin.

La paroi d'antiphase étant un défaut d'ordre indépendant de la géométrie du réseau de
base, elle n'est pas limitée a des plans cristall ographiques particuliers. Une paroi d'antiphase peut
étre caractérisée par les changements dans les liaisons, avec ses premiers voising, d'un atome de
la frontiere par rapport a son environnement dans la maille élémentaire. L'énergie de la paroi
dépend ainsi, dans une premiere approximation, du type et du nombre de ces changements. On
montre aors que, lorsque le vecteur de trandation entre les deux domaines est paraléle au plan
contenant la paroi d'antiphase, il n'y a pas de violation du nombre de liaisons A-A et A-B entre

premiers voisins.

Les interactions entre seconds voisins étant généralement dix fois plus faibles que celles
entre premiers voisins, ces parois dantiphase ont donc une faible énergie (nulle dans
I'approximation aux premiers voisins). L'énergie dune paroi dantiphase dépend de son
orientation. Le systeme cherchant & minimiser son énergie, on peut trouver a priori des directions

privilégiées pour les parois d'antiphase.

Les alliages FeAl de structure B2 présentent un seul type d’APB (APB-B2) qui est
caractérisé par un vecteur de déplacement Ro=a/l2 <111>, ou a représente le parametre de maille.

En revanche, les alliages de structure DOs présentent deux types d’APB:

1- les APB du type B2 (APB-B2), le vecteur de déplacement vaut aors ay/4 <111>, ou
& représente le parameétre de maille de la structure D03 (celui-ci est équivalent au
vecteur a/2 <111> de la structure B2).
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2- les APB de type DO; (APB-DO0s3), pour lesquels le vecteur de déplacement est ay/2
<100>. La figure I1-9 représente la formation de ces parois d’antiphase lors du

refroidissement depuis une région désordonnée.

Les deux figures I1-10 et 11-11 présentent la configuration des APB rassemblés avec des

images MET des domaines d’antiphases caractéristiques des alliages fer-aluminium

La configuration des APB dans la figure I11-10 (a) ressemble & la microstructure de la
figure 11-10 (b). Laligne en pointillée dans la figure 11-10 (a), qui est associée avec un défaut au
niveau des pairs d’atomes les plus proche voisins d’Al, correspond au APB formé au cours de
processus de mise en ordre de la phase B2 et ressemble a des APB montrés dans la figure 11-11
(a). Laligne en pointillée (petits points) dans lafigure 11-10 (&) qui est associée avec un défaut de
deuxiéme plus proche voisins des pairs d’atomes d’Al, correspond au APB formé au cours de la

transformation de la phase ordonnée B2 ala phase |a plus ordonnée de structure D03 [24].
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Fig. [1-9 : Vecteurs de déplacement des APB dans la structure B2 et D03 [23].

-a- -b-

Fig. 11-10 : La configuration des atomes qui forment la structure des domaines
d’antiphases des aliages ordonnée FesAl (a): les lignes en pointillées
représentent les APB formés au cours de la mise en ordre de la phase
ordonnée B2, les lignes en pointillés avec des petits points représentent les
APB formeés au cours de la mise en ordre de la phase ordonnée finale DOs.
(b) Lamicrostructure des APB du méme aliage [24].
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Fig. 11-11 : La configuration des atomes formant la structure des domaines
d’antiphases dans 1’alliage ordonné FeAl (a) avec la microstructure des
APB du méme alliage (b) [24].

La forme et la taille des domaines d’antiphase (APD-B2 et APD-DO0s) sont affectées par
le traitement thermique, la température de transformation et les éléments d’addition. Prakash et
coll. [référence Pra9la-c cité par [23]] ont mis en évidence le fait que Mo augmente les
températures de transition A2 — B2 et B2 — D03, et diminue lataille des domaines de type B2.
Lou et coll. [références Lou99a, Lou99b cités par [23]] ont éudié I'effet de Mn sur la
microstructure, la structure cristalline et la ductilité des alliages Fe-28Al. Leurs résultats révélent
que la taille des grains et celle des APD—DO03; diminue avec 1’addition de Mn. La structure
cristalline est la méme mais le degré d’ordre de 1’alliage diminue, ceci étant li¢ a une densité des
joints de grains et des parois plus élevée. L’influence d’autres éléments d’alliage comme le

chrome a été étudiée par Cairney et coll. [référence Cai99 cité par [23]].

[1-5. Lespropriétés magnétiques des alliages binaires Fe-Al

Les propriétés magnétiques des aliages de larégion de diagramme de phase riche en fer
de systéme Fe-Al ont éé étudiés en détail [références 2, 28, 32-42, 19 cités par [19]]. On a
montré qu'ils dépendent trés fortement de I'état de la phase (simple ou double), et de
I'arrangement des atomes dans les structures ordonnées [références 28, 40 cités par [19]]. Nous

discutons maintenant brievement les caractéristiques essentielles.
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¢ Dans I’intervalle de concentration 0 < Cyp < 0,20 (solution solide)

Les alliages sont tous dans un état ferromagnétique dans cet intervalle et la magnétisation

diminue avec I’augmentation de 1’Al [19].
+« Dans I’intervalle de concentration 0,20 < C, < 0,50 (échantillons ordonnés)

La variation de la magnétisation en fonction de la concentration d’Al des échantillons

recuits ne suit plus une loi de dilution dans cette gamme de concentration (Fig. 1-12).

L’influence de I’arrangement atomique sur les propriétés magnétiques a €té montrée en
particulier par Oki et al. [référence 28 cité par [19]]. D'ailleurs il est monté que le phénoméne du
point double de Curie provient de la coexistence des phases a + B2 et a + D03 [référence 28 cité
par [19]].

Au dessus de Ca = 0, 27 les propriétés magnétiques anormaux ont été indiqués depuis
1959 par Arrott et Sato [référence 32 cité par [19]] et reconsidérés derniérement par Shull et al.
[référence 40 cité par [19]]. Dans cet intervalle de concentration les aliages peuvent étre de
structure o, B2 ou DO; et cela dépend de la gamme de température considérée, DO
correspondant a la phase de basse température. Shull et al. [référence 40 cité par [19]] ont éudié
des alliages trempés a partir de 1200°C et ensuite recuits a des températures appropriées pour

obtenir des structures ordonnées B2 ou DOs.

Les alliages avec de grandes concentrations en Al, de Ca = 0, 304 a Cp = 0, 45, ne
peuvent pas devenir ferromagnétique d’apres Shull et al. [référence 40 cité par [19]]. D'autres
auteurs ont conclu que le ferromagnétisme s’étend jusqu’a Ca = 0,35 [références 36, 4 cités par
[19]].

+« Dans I’intervalle de concentration 0,20< Ca < 0,50 (échantillons désordonnés)

D’aprés les résultats expérimentaux, le comportement magnétique des aliages
désordonnés différent de celui des aliages ordonnées (Fig. I1-12). Dans I’intervalle de
concentration jusqu’a 30% at. Al, la magnétisation des échantillons désordonnés diminue avec
I’augmentation de la concentration de Al d’apres la loi de dilution [références 2, 36, 38 cités par

[19]]. Ce comportement est le prolongement de celui décrit précédemment pour des
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concentrations 0 < Cx; < 0,20. Au dessus de 30 % at. Al, la magnétisation diminue fortement

suivant laloi de dilution et se termine a une concentration supérieure 850 % at. Al.

Fig. [1-12 : La dépendance en concentration de la magnétisation spontanée des alliages
Fe-Al ordonnés (ligne en pointillés) et désordonnés (ligne continue)
[réf. 36 cité par [19]].

|1-6. Effet des éléments d’addition danslesalliages Fe-Al

A la température ambiante et intermédiaire, FesAl présente une résistance plus grande
que celle des autres aliages de fer monophasés et les aciers en raison de sa structure ordonnée
DOs [références 3 et 4 cités par [25]]. Cependant, a environ 550°C, la mise en désordre de la
structure D03 apparait dans le composé steechiométrique FesAl, entrainant des effets nuisibles a
cette matiere en ce qui concerne les applications structurales. L’ajout d’un élément ternaire pour
augmenter la température de transition DO; — B2 a été étudié en détail [références 5 et 6 cités
par [25]]. Anthony et Fultz [référence 5 cité par [25]] ont constaté une augmentation linéaire de
la température Ty de la transition DO3; — B2 avec ’augmentation du soluté pour différents

métaux de transition (Ti, V, Cr, Zr, Nb, Mo, Taet W) avec une concentration jusqu’a 4 % at.
[1-6-1. L’addition dans les alliages a base du composé FezAl

Les aluminures de fer a base de composé Fe;Al sont considérés comme des matériaux de
construction a haute température en raison de la haute résistance combinée a une excellente

résistance a l’oxydation et a la corrosion [référence 3 cité par [25]]. Des efforts visant a
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améliorer les propriétés mécaniques a haute température ont souvent inclus des additions
ternaires au composeé Fes;Al afin d’éendre la gamme de stabilité de la phase D03 par rapport ala
phase B2 [référence 4 cité par [25]]. En effet, les gjouts des éléments de transition tels que Ti, V,
et Mo sont plus efficaces pour améliorer |atempérature de transition DO; — B2 [références 4, 5,
6 cités par [25]]. Nishino et al. [26] ont déterminé la température de transformation DO; — B2
dans les aliages (Fe;xMy)sAl avec M = Ti, V, Cr, Mn et Mo. En particulier, la température Tg
pour M = Ti et V augmente rapidement avec I’augmentation de x, atteignant 1300 K pour x = O,
15 (environ de 11 % at. Ti) et x = 0, 25 (environ de 19 % at. V). En revanche, 1’addition de Cr

n’a pas d’effet significatif sur la température Ty [référence 9 cité par [25]].

Il est intéressant de mentionner ici qu’une augmentation de la température de transition
D0; — B2 mene a une amélioration de la résistance a haute température des aliages a base de
FesAl [références 3, 4 cités par [25]].

Jusqu’a présent, il n y’a pas de compréhension claire des raisons pour lesquelles ces
solutés ont tels effets caractéristiques sur la température To de transition DO; — B2. L’effet de
soluté sur la température Ty devrait étre lié a son site cristallographique préférentiel dans la
structure DOs.

On pense que le site préférentiel joue un réle important dans la stabilisation de la phase
DO0; dans les alliages a base de Fe;Al, par conséquent, il est intéressant de déterminer ces sites.

[1-6-2. Sites préférentiels d’occupation des éléments d’addition dans le composé

FesAl

Le composé FesAl cristallise dans une structure de type D03 comme on a indiqué
précédemment. 1l y a deux sites non-équivalents de Fe avec deux configurations spécifiques des
atomes proches voisins Fe (4b) et Fe (8c). Le premier a huit plus proches voisins dans une
configuration octaédrique et le deuxieme a quatre atomes de Fe et quatre plus proches voisins

des atomes d’ Al dans une configuration tétraédrique.

Il est connu dans le composé FesSi, qui est similaire au composé FesAl, que les impuretés
de métaux de transition occupent le site 4b ou 8c [référence 12 cité par [25]] : les éléments a
gauche de Fe dans | e tableau périodiques, c'est-a-dire Ti, V, Cr et Mn, substituent le site 4b, alors
que celles a droite substituent le site 8c. Une telle substitution de sites a également été trouvé

pour les aliages a base de Fe;Ga [références 13, 14 cités par [25]], ou la phase D03 est toujours
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formée avant la phase L1,. Récemment, Redemacher et a. [27] ont montré par la méthode
d’ATP (Atom Prope Tomography) que le Cr occupe le site 4b dans |e composé FesAl.

I1-6-3. L’effet des atomes de soluté sur la mise en ordre dela phase D03

Bien que les calculs faits précédemment [référence 21 cité par [25]] ont supposé certains
des effets de soluté sur la température T, de transition DO; — B2, d’autres questions devraient
traiter les raisons pour lesquelles certains ééments de transition augmentent cette température.
Fortnum et Mikkola [référence 10 cité par [25]] ont suggéré que la différence entre I’effet des
atomes de soluté sur ’augmentation de la température Ty est tres probablement causé par la
différence entre leurs structures éectroniques et/ou la taille des atomes. Anthony and Fultz
[référence 9 cité par [25]] ont montré que 1’effet de soluté sur Toest lié ala différence des rayons
de I’atome de soluté et I’atome d’Al ; I’augmentation de rayon de 1’élément ternaire par rapport a
celui de Al est effective pour I’augmentation de To. Un soutien qualitatif pour cet argument de
taille atomique est prouve par leurs résultats de calcul de paramétre de maille: 1’gout de Mo, W
et Taest efficace alafois pour augmenter Ty et le paramétre de maille. Toutefois, I'effet de taille
atomique des atomes de soluté supposés occuper le site 4b, indépendamment de la régle de site
préférence, est également en opposition avec la contraction de réseau pour M =V, comme le
montre la figure 11-13. A cet égard, |a différence de taille atomique ne peut pas étre un facteur
majeur contrélant la stabilité de phase. La forte augmentation de T, est plutét lie a
1I’augmentation de I'énergie de mise en ordre de sous-réseau de D03 causée par le site préférentiel
[référence 10 cité par [25]], comme il a é&é démontré par un grossissement des domaines
d’antiphase de D03 [référence 22 cité par [25]].

Des calculsfaites par Fu et Zou [28] ont montré que I’effet de taille atomique seul ne peut
pas expliquer le comportement de 1’occupation du site de 1’élément d’addition ternaire. Comme e
Cr et Fe ont une taille tres proche, les atomes de Cr occupent le sous-réseau de Fe basé sur
1’égalité du rayon atomique. Cependant, le calcul montre que les atomes de Cr préferent le sous-
réseau d’Al. Clairement, la structure électronique forme un réle majeur dans la préférence de site

de 1’¢élément d’addition ternaire.

Selon le calcul de la densité partielle de I'état de FesAl [référence 15 cité par [25]], la
charge de neutralité dans chague cellule atomique de Fe: 4b est éectropositive et 8c est
électronégative. Ceci suggére gue I'énergie de Coulomb dans le systéme (FepxMy)sAl diminue

lorsgue les sites 4b ou 8c de Fe sont remplacés par un élément de transition M éectropositifs ou
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électronégatif, respectivement. Cette réduction de I'énergie libre est une cause possible de site
préférentiel et expligue également une cohésion accrue de la surstructure DOs.

Fig. 11-13: Parametres de réseaux de la phase ordonnées DOz dans les alliages
(FerxMy)3Al en fonction de la composition pour M =Ti, V, Cr, Mn et
Mo [26].

I1-6-4. L’addition dans les alliages a base du composé FeAl

L'ajout des éléments de transition ternaire dans les composés intermétalliques a base FeAl
est susceptible dinfluer sur leurs propriétés mécaniques d'une maniere significative. La
connaissance de |'occupation des sites de différentes especes dans ces composés ternaires est
importante car elle influe sur les caractéristiques de liaison et par conséquent sur les propriétés

meécani ques.

Les sites préférentiels des é éments d'aliage dans les composés ordonnés ont été modélisés
a l'aide d’une variété de techniques. La technique qui a joué un réle dominant est « Atom
Location by Channeling Enhanced Microanalysis (ALCHEMI) » ; il a éé signalé pour la mesure

du site préférentiel des gouts ternaires dans les aluminures de fer B2 [référence 23 cité par
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[25]]. Les résultats suggerent qu’avec 1’augmentation du nombre atomique, la tendance des
éléments de transition quand ils sont gjoutés au FeAl est d'occuper préférentiellement les sites du

sous-réseau Fe plutét que les sites du sous-réseau d’Al.

Dans une autre éude basée sur le calcul, Mekhrabov et Akdeniz [29] ont anaysé
quantitativement la distribution préférentielle des éléments d'alliage ternaire dans les aliages a
base de FeAl. Les auteurs ont examiné les gouts dilués (~1% at.) d’une grande variété
d’¢léments a des alliages binaires FeAl avec une composition moyenne de 1’alliage ternaire
FesoAlsoX«. Sur la base des résultats de ces calculs, les auteurs ont divisé les @ éments en deux
groupes, Ni, Co, Mn ou Cr qui occupent les sites d’Al, et Ti, Si, Zr, Hf, Nb, Ta, Re, Mo et W qui
occupent préférentiellement les sites de Fe. L'effet de diverses quantités d'additions ternaires sur
latempérature de transition ordre-désordre dans les alliages ternaires a base de FeAl a également
été signalé. Ces résultats suggerent que les éléments qui ont tendance a occuper les sites de Fe
augmentent la température de transformation ordre-désordre par rapport a ceux des éléments qui

préférent les sites d’Al [référence 24 cité par [25]] qui ont I'effet inverse.

[1-7. Lastructure électronique et le caractér e de liaison dans les alliages Fe-Al

L'utilisation des composeés intermétalliques est limitée par leur fragilité a la température
ambiante. Cette fragilité peut étre due a un certain nombre de facteurs, dont I'un peut étre a la
liaison covaente qui influe sur la mobilité des dislocations. Afin de comprendre et d'améliorer
les propriétés mécaniques des composés intermétalliques, il est donc important de caractériser la
nature de la liaison. Les données contenues dans le référence [30], avec la considération des
liaisons les plus proches et les deuxiemes plus proches voisins dans D0s-FesAl, démontrent qu'il
y aplus d'éectrons covalents 8c-Al que dans 4b-8c pour les liaisons des plus proches voisins ; et
plus d’éectrons covaents dans 4b-Al que dans 8c-8c pour les deuxiemes plus proches voisins
desliaisons. Ce qui implique que les liaisons Fe-Al sont beaucoup plus fortes que les liaisons Fe-
Fe, en raison de I'hybridation des électrons Al-p et Fe-d. Des recherches réalisées sur les
aluminures de fer B2 ont montré qu’il y a une forte hybridation entre les atomes Al et Fe donnant
lieu a une composante covaente de la liaison entre Al et les atomes de métal de transition
[référence 26 cité par [25]].

L'analyse des paramétres de liaison dans ces alliages a conduit a la conclusion que
I’addition ternaire pourrait étre en mesure d'améliorer les propriétés mécaniques en affaiblissant

laforte hybridation des liaisons Al-p, Fe-d [30].
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[1-8. Les différents types de relaxation anélastique dans les alliages de systéme Fe-Al

contenant le composé inter métallique FesAl

Les aluminures de fer proches de la composition steechiométrique FesAl présentent une
dépendance en température de la limite élastique a des températures intermédiaires. Plusieurs
travaux ont été réalises pour comprendre les mécanismes de cette anomalie. Comme la
contribution a ce phénomeéne provient des dislocations, les lacunes et les atomes intergtitiels, la
méthode de frottement intérieur peut étre considérée comme une moyenne dominante pour
obtenir des informations particuliéres sur ces aliages. D’une fagon générale, si deux défauts
voisins présentent une interaction, des distorsions localisées se produisent et seront des sources
possibles, d’une part, de mise en ordre induite par la contrainte et, d’autre part, de frottement

interne. Des concepts de base sur cette méthode sont présentés dans I’annexe B.
[1-8-1. Larelaxation detype-Snoek danslesalliages Fe-Al

Larelaxation de type-Snoek dans les aliages Fe-Al a été découverte pour la premiere fois
par Fishbach en 1962 [référence 49 cité par [31]] et reportée ensuite dans plusieurs documents
[références 50-60 cités par [31]]. Ce pic est di aux sauts des atomes interstitiels sous contrainte

dans lamatrice defer.
[1-8-1-1. L’influence de |la concentration d’Al

Les premicres études faites sur 1’influence de concentration d’Al sur la relaxation type-
Snoek (noté S) I’ont été par Janicke et al. [Référence 51 cité par [31]] et Tanaka [référence 52
cité par [31]]. L’influence de I’interaction C-Al sur le pic de Snoek se traduit par leur décalage
vers les hautes températures ; avec I’augmentation de concentration d’Al, 1’énergie d’activation
et la largeur du pic augmentent : les sauts diffusionels « sous contrainte » des atomes de C
nécessitent une énergie d’activation pour obtenir une répartition nouvelle. La hauteur de pic
diminue conformément a I’augmentation de sa largeur : la surface du pic est proportionnelle ala
concentration de carbone. Deux composantes de ce pic ont éé distinguées: la premiére
correspond a la position Fe-C-Fe qui diminue avec 1’augmentation de la concentration d’Al,

tandis que la deuxiéme composante qui correspond ala position Fe-C-Al augmente.
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[1-8-1-2. L’influence de|’ordre des atomes d’Al

Pour les aliages Fe-Al avec des concentrations en Al plus que 12%, la composante du
pic S correspondant a la position Fe-C-Fe n’est pas observée dans e spectre TDIF [références 36
et 56 citées [31]]. D’autre part, ’ordre des atomes d’Al est possible si la concentration d’Al dans
le fer > 10-12%. Le désordre conduit a 1’¢largissement du pic dii a I’augmentation de différentes
positions des atomes de C dans la solution C.C. Fe(Al). Si I’ordre a lieu, le nombre des positions
des atomes de C dans la solution ordonnée Fe(Al) diminue, ce qui méene a la diminution de la

largeur du pic [31].
I1-8-1-3. L’influence de la concentration de C

L’effet de C sur la hauteur de pic a été reporté par plusieurs auteurs en 1997-1980.
L’augmentation de la hauteur de pic avec 1’augmentation de la concentration de C dans les
alliages Fe-25/31Al a déja été montrée [référence 61 cité par [31]]. La dépendance de la surface

du pic en fonction de la concentration du carbone est pratiquement linaire.
[1-8-1-4. L’influence des autres atomes Me

L’addition des éléments ternaires aux alliages Fe-(20-25) Al agit différemment sur le
spectre d’amortissement. Les éléments qui ne forment pas de carbures (S, Ge, Co, Mn)
produisent un petit effet sur la hauteur, laforme et latempérature de pic S. Les éléments formant
des carbures (Nb, Ta, Ti, Zr) dliminent completement ce pic, ce qui confirme leur origine. Cr est
un élément non carburigéne qui diminue la hauteur des pics, modifie leur forme et les décale vers

les haute températures [31].
[1-8-1-5. Contribution deslacunes (interaction lacune-car bone)

La diffusivité des lacunes thermiques dans I’alliage Fe-39Al (la phase B2 du diagramme
de phases Fe-Al) étudiée par la spectroscopie de durée de vie des positrons [références 63 et 64
Citées par [31]], est caractérisée par 1’enthalpie effective He=0,98 €V (formation des lacunes) et
Huw=1,7 eV (migration des lacunes). Ces valeurs sont proches de 1’énergie d’activation du pic de
type-Snoek et larelaxation X. Dans le cas de la trempe a partir des hautes températures ces deux
pics de relaxation (dus au carbone et aux lacunes) peuvent apparaitre dans le méme intervalle de
température dans les aliages Fe-Al [références 59 et 65 citées par [31]] : L’augmentation du
pourcentage d’Al et la température de recuit avant trempe (environ de 1000°C), augmente la
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contribution des lacunes. La présence des ééments formant des carbures diminue la hauteur du

pic, ce qui prouve le role dominant de carbone.

En conclusion, ’origine de la relaxation du type-Snoek dans les alliages Fe-Al est la
méme pour d’autre alliages a base de fer : |es sauts des atomes en interstitiel (dans notre cas les
atomes de C) sous contrainte dans les alliages de structure C.C., et les paramétres de ces sauts,
c'est-a-dire le parametre de relaxation, sont influencés par I’interaction des atomes interstitiels
(C)-substitutionnels (Al) dans la solution solide. Les atomes étrangers (additionnels) et les

lacunes peuvent aussi modifier ces parameétres.
[1-8-2. Larelaxation X

Cet effet de relaxation avec une énergie d’activation d’environ 1,7 eV a été observé dans
les alliages Fe-Al depuis 1996 par différentes auteurs [références 63-67 citées par [31]]. Leterme

« X » est introduit dans les littératures [références 56-60 citées par [31]].

Une interprétation du pic X (ex. dans I’alliage Fe-37,5% Al les paramétres de ce pic
sont : énergie d’activation H=1,7 eV, 1o = 107 s, et Q" =0,012), a é&é proposée dans le terme de
réorientation des lacunes « pures », ou du complexe lacune de site de Fe (Vge) — €t — alome re
[référence 63 cité par [31]]. Un argument fort qui favorise cette approche est que 1’énergie de

migration des lacunes est similaire a I’énergie d’activation de pic X.

Plusieurs hypotheses ont été introduites pour expliquer ce pic : Damson et a. [Référence
23 citée par [21]] ont é&té expliqués le pic X (noté «pic 2» (X.) e «pic 3» (Xy)) par la
réorientation de la paire « lacune g -atome e » 0U « lacune e-lacune g », Bonetti [Référence 19
citée par [21]] a observé un pic de frottement intérieur avec une énergie d’activation de 1,8 eV

dans ’alliage nanocristallin et 1’a classé comme un pic de joint de grains.

Un pic similaire dans I’alliage Fe-30% Al [Référence 22 citée par [32]] (= 800 K, = 20
Hz, H = 1,55 eV) a été expliqué par la transformation DO;—B2. Z. C. Zhou [32] montre la
dépendance des pics nommés P2 (= 613 K, H = 1,64 eV) apparus entre le pic P1 et le pic Z

corrélés par la concentration des atomes Fe en antisite sur le superréseau d’Al et lalacune de Fe.

Récemment, une explication similaire a éé faite pour 1’alliage Fe-29 % Al avec des
paramétres: H ~ 1,64 eV, 10=1,2.10" s et Q' = 0,001 [Référence 68 citée par [31]], mais dans

le terme de mouvement des atomes d’Al au moyen des lacunes thermiques. Contrairement a
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I’explication précédente (lacune-atome de métal), il est noté qu’un pic similaire (H = 1,64 €V,
15=1,7.10"s) dans I’alliage Fe-32 % Al dépend du contenu de C et |e pic a été expliqué comme
un «deuxiéme » pic de type-Snoek (c'est-a-dire les sauts des atomes de C) dans la présence

d’une phase additionnelle a la phase DOz [Références 66, 67, 69 cités par [31]].

Plusieurs tests ont été réalisés pour étudier le mécanisme de ce pic de relaxation dans les

alliages de systeme Fe-Al. Le résumé de ces études montre que :

Le pic augmente avec 1’augmentation de la concentration d’Al entre 25 et 40% ;
I’augmentation de la température de recuit avant trempe (c'est-a-dire 1’augmentation des
lacunes thermiques) augmente la hauteur de pic. La différence de I’énergie d’activation
entre le pic Snoek et le pic X est environ de 0,5 eV [référence 74 cité par [31]].
Lahauteur du pic est trés sensible ala vitesse de chauffage au cours des mesures TDIF.
Dans les dliages ternaires Fe-Al-Me (Me: Cr, Ge, Mn, Si, Nb, Ta, Ti, Zr), le pic X a
disparu avec la présence des ééments formant des carbures Nb, Ta, Ti et Zr; les
parametres du pic sont modifiés avec 1’adition de Cr dans Fe-Al : le pic est décalé vers
les hautes températures, c'est-adire une haute énergie d’activation et la hauteur de pic
diminue. Donc le pic X est un effet complexe ou les atomes interstitiel et les lacunes sont
entrainés [Références 72, 73 cités par [31]].

L’étude par simulation [33] montre que les sauts d’atomes de carbone proches des
lacunes dans le composé intermétalliqgue FesAl ménent a une relaxation anélastique avec une
énergie d’activation supéricure a celle de la relaxation de type-Snoek. Dans le terme de

frottement intérieur ce type d’anélasticité meéne a I’apparition du pic X.
[1-8-3. Larelaxation de Zener

Dans le cas d’une solution solide de substitution, la dissymétrie dans le réseau cristallin
sera apportée par une paire d’atomes de substitution. Ces paires, dont la direction est distribuée
de maniére aléatoire en 1’absence de contrainte, tendront a s’orienter sous 1’action de celui-ci. Ce
type de relaxation est appelé effet Zener. |l a été observé pour la premiere fois sur un échantillon

monocristallin de laiton o &30 % de zinc [référence 6 cité par [ 34]].
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Lathéorie de Zener propose lavariation de I’intensité de relaxation (6J ~ Az) par [31] :

81 = {f(Xo, Ca1) X (Car® (1-Ca1) °)/KgT} x pa’ (dUp/ da,) ou:

Cal : la concentration atomique d’Al dans le fer

f (%o, Cal) : est une fonction qui réfléchit I’effet d’ordre d’atome d’Al sur 8J ol
f()o0, Cal)=1 pour I’état désordonné

f()0, Ca1)=0 pour I’état ordonnée

Xo:Unparamétre d’ordre a courte distance en 1’absence de contrainte externe.
B : un paramétre géomeétrique

a: ladistance interatomique

&y ladistance interatomique dans ladirection p

Up : I’énergie de mise en ordre dans la direction p

P : la direction de I’application de contrainte.

L’intensité de relaxation doit alors étre proportionnelle au carré de la concentration des
atomes en substitution [31]. Des études récentes [Référence 7 citée par [34]] ont montrés que
cette dépendance était bien vérifiée lors de mesures & baSses températures, mais qu’a plus haute
température I’influence d’un nombre de plus en plus important d’atomes substitutionnels voisins

conduisait a un élargissement des pics et une intensité de relaxation plus importante.

La relaxation de Zener dans les aliages Fe-Al a été reporté premiérement en 1960 par
Shyne et Sinnot [référence 77 citée par [31]]. L’origine de ce phénoméne est une contrainte
provoquée par 1’ordre (la réorientation) des paires d’atomes d’Al dans le fer par diffusion des
sauts a courte distance. L’énergie d’activation de la relaxation Zener est proche de 1’énergie

d’activation de diffusion des atomes d’Al dans le fer [références 78 et 79 cités par [31]].
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[1-8-3-1. Effet de la concentration d’Al et la mise en ordre
a. Ladépendance en température de frottement intérieur (TDIF)

Latempérature du pic de Zener dans les alliages Fe-Al est proche de 790 2805 K avec une
fréquence ~ 1Hz, et il est décalée vers les hautes températures si 1a fréquence de mesure est plus
grand [références 49,50 et 80 cités par [31]]. Ces températures correspondent a I’intervalle
désordonné A2 du diagramme de phase Fe-Al pour les alliages de concentration en Al < 20-22%,
ce qui signifie que la relaxation de Zener dépend de la concentration d’Al seulement dans cette
intervalle (Fig. 11-15). L’augmentation de concentration d’Al jusqu’a 20 % et plus méne a la

mise en ordre et le pic diminue pour des concentrations > 20 %.

La température de la transition DO;—B2 dans les alliages binaires Fe-Al avec des
concentrations d’Al proche de 25% est environ de 870 K, c'est-a-dire proche de la position du pic

Zener mesuré a une fréquence ~ 10 Hz [31].

L’augmentation de la concentration d’Al jusqu’a 32-35%, c'est-a-dire au joint entre D05 et
B2 méne a I’augmentation de la hauteur du pic qui diminue apres, avec 1’augmentation de la

concentration d’Al dans I’intervalle de B2.

Le test TDIF a démontré que le pic de Zener est plus large dans les aliages Fe-Al-Me
(Me: Cr, Si), ce qui témoigne de la contribution des atomes Me [références 81, 82 cités par
[31]]. Larelaxation de Zener dans les alliages ternaires Fe-Al-Si, étudiée par TDIF, montre un
pic double causé par la réorientation des paires d’atomes Al-Al et Si-Si sous contrainte dans les
adliages Fe-Al-Si [référence 82 citée par [31]] ; la méme observation est faite dans les alliages
Fe-Al-Cr [référence 86 cité par [31]].

b. Ladépendanceen fréguencedefrottement intérieur (FDIF)

L a spectroscopie isotherme FDIF permet une mesure du pic a température fixe [référence
83 citée par [31]], c’est-&dire pratiquement a des conditions d’équilibre dans différents
intervalles du diagramme de phase. Un tel test démontre une différence dans les paramétres du
pic Zener dans différents phases, c'est-a-dire la différence dans I’intensité de relaxation et
I’énergie d’activation u pic Zener dans les états ordonnés DOz ou B2 et I’état désordonné A2 des
aliages Fe-Al [références 84 et 85 cités par [31]].
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Le mécanisme de relaxation Zener dans les alliages ternaires Fe-Al-Me devrait étre
étudié encore pour découvrir la contribution des paires : Al-Al, Me-Me et Al-Me.

Fig. 11-15: La hauteur du pic Zener (Q™) en fonction de concentration d’Al [21, 31].

[1-8-4. Frottement interne lié aux dislocations (la relaxation a basse température:

I’effet de la déformation)

Les mesures d’amortissement sur les métaux, en particulier les métaux purs, sont tres
sensibles aux traitements thermomécaniques (écrouissage et recuits), ce qui indique que les

dislocations contribuent au frottement interne.

A basse température le pic de relaxation lié aux dislocations (nommé D.1) avec une
énergie d’activation environ de 0,5+0,1 eV a éé étudié dans les alliages Fe-(6-40%) Al [21]. Ce
pic est observé dans les aliages Fe-Al ; il est large par rapport aux autres alliages a base de fer,
exemple: Fe-Cr, Fe-(Cr-Al). Il est possible que le pic D1 dans les aliages Fe-Al peut étre
décompose en des pics particuliers [21]. L’augmentation de la température de trempe diminue la
hauteur du ce pic et I’effet de module correspondant. L’augmentation de la concentration d’Al
ainsi que C dans les alliages Fe-(25-28%) Al a Fe-(31-40%) Al diminue la hauteur du pic D.7; la
déformation et le recuit ont aussi le méme effet. Le recuit a 500°C de ’alliage Fe-26,6 % Al
déformé par flexion jusqu’a 1% augmente la hauteur du pic; cependant une déformation

supplémentaire le diminue [21].
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Contrairement au fer pur a-Fe et autre aliages C.C. & base de fer, la structure et la

mobilité des dislocations dans |l es alliages Fe-Al sont différentes & cause de[21] :

1- La quantité significative des atomes d’Al dissous avec un rayon atomique plus
grand que les atomes de Fe.

2- La mise en ordre des atomes d’Al et la structure spéciale des dislocations dans les
alliages ordonnées.

3- Lesatomesde C eninterstitiel et la grande concentration des lacunes structural es.

Lalargeur du pic Dt dans les aliages Fe-Al peut étre due aux différentes configurations

des obstacles et peut étre composée de deux pics y et Hasiguti (B2) [Référence 75 citée par [21]].

Le pic D_t dans I’alliage Fe-25%Al dépend de ’orientation de 1’échantillon. Le pic est
observé dans le premier intervalle de ’anomalie de limite d’¢lasticité de la phase ordonnée DOs
[Références 82-85 cités par [21]]; il est situé dans D’intervalle ou les superdislocations
apparaissent, donc la formation de paires de dislocation fournit un tel pic de F.I., et I’effet du
module inverse peut étre le résultat du changement de la structure des dislocations dans cet

intervalle de température.

En addition au pic v, le pic type-B, (Hasiguti) peut apparaitre a basse température dans les
alliages Fe-Al. Ce pic est di a Dl’interaction des défauts intrinséques et les dislocations en
mouvement (dans Fe-Al probablement par les lacunes). Le pic B, dépend de la déformation des

échantillons.

Golovin et a. [35] ont montrés que le pic de relaxation lié aux dislocations (noté D) est
mieux prononcé dans les alliages ternaires Fe-Al-Cr que dans les alliages binaires Fe-Al a cause
de la facilité de mouvement des dislocations. Les mémes auteurs affirment que la distribution du
pic D est due a I’amélioration de la mobilité des dislocations a cause de la réduction de 1’énergie

d’APB et associé avec larecombinaison de superpartielle des dislocations.
[1-8-5. Larelaxation a hautetempérature—joint de grains/ dislocation-

Les derniéres études montrent que la relaxation des joints de grains (G. B) dans les
alliages est complexe, et devrait étre associée avec les dislocations plutdt qu’avec la mobilité des
joints de grains [Référence 88 citée par [31]]. Le pic relié aux G. B dans les dliages Fe-Al est

mentionné dans plusieurs documents. D’aprés Hren [Référence 50 citée par [31]] ce pic est
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observé dans I’alliage Fe-24,8 % Al (a ~ 970 K, 950 Hz), et enregistré a 50 K a plus haute

température que le pic de Zener pour le méme alliage.

Wert [Référence 89 citée par [31]] a observé le pic de G. B. a plus haute température
1023 K (~1Hz) pour I’alliage Fe-28,3 % Al. Dans les deux cas 1I’augmentation de la taille des
grains méne ala diminution de la hauteur de pic de frottement intérieur ; a partir de cela on peut
déduire I’origine de ce pic. Pavlova et al. [Référence 82 citée par [31]] expliquent la diminution
du pic de F. 1. dans I’alliage Fe-Al-Si dans I’intervalle de température 870 K a 980 K avec
I’augmentation de la température de recuit des échantillons et le grossissement des tailles des

grains par larelaxation de G. B.

Lambri et a [Référence 91 citée par [31]] ont répétés les mémes mesures des alliages
Fe-Al-Si et ils ont trouvé que le pic observé a ~1000°C dépend peu de la température de

transition de la phase ordonnée DOz a B2.
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Chapitre-111-: Description métallurgique des alliages de systémes Fe-Ga et Fe-Ge

[11-1. Introduction

Les alliages Galfanol (Gal: gallium, fe: fer, nol: nava ordinance laboratory), Fe-x %at.
Ga et les dliages de systeme Fe-Ge, sont des matériaux d’énorme intérét scientifique et
technologique : utilisation dans les dispositifs comme actionneur (effectuer des signaux),
transducteurs (émettre des ondes acoustiques) [36] et comme capteurs (recevoir des ondes
acoustiques) a base de nanofils de Fe-Ga basés sur 1’effet magnétostrictif [37] en raison de leurs
grandes magnétostrictions. Ce type de matériau est classe dans la catégorie des matériaux
intelligents qui sont capables de modifier spontanément leurs propriétés physiques en réponse a
lavariation de champ magnétique.

Tres recemment Clark et a. [références 2, 3 cités par [38]] et [39] ont démontré qu’une
magnétostriction géante des alliages de concentrations en Ga entre 15 % et 25 % at. (causée par
la substitution des atomes du Fe par les atomes de Ga) est obtenue a température ambiante dans
un champ magnétique relativement faible. Hall [référence 4 citée par [38]] a trouvé une

augmentation similaire de la magnétostriction du fer avec 1’ajout d’Al.

Un travail réalisé sur des aliages Fe-Ga-Al [référence 2 citée par [40]] a montré une
diminution de la magnétostriction avec I’augmentation de la concentration d’Al. Cependant,
Clark et a. [référence 7 citée par [40]] ont rapporté que le remplacement d’une petite fraction
des atomes de Fe par I’élément non-magnétique Al, augmente la magnétostriction de ces
alliages. Les deux ééments non-magnétique Ga et Al avec une configuration éectronique
similaire Ga (4s°4p?) et Al (3s?3p"), peuvent augmenter la magnétostriction du Fe de structure
C.C. Y. Zhou et dl [40] ont montré que la magnétostriction des aliages Fe-Ga-Al augmente
avec I’augmentation de la concentration d’Al entre 3 et 9 % at. Al ; cependant, I’augmentation de

laconcentration d’Al entre 9 % et 13.5 % méne a la diminution de la magnétostriction.
[11-2. Qu’est ce qu’une magnétostriction ?
I11-2-1. Définition

La magnétostriction, aussi appelée piézomagnétisme, désigne la propriété que possedent
les matériaux ferromagnétiques (fer, nickel, aliages Fe-Al, Fe-Ga....) de se déformer sous |'effet
d'un champ magnétique. Le phénomene fut découvert pour la premiéere fois par James Prescott
Joule en 1847, qui démontra son existence en mesurant I'allongement d'un échantillon de fer

soumis a un champ magnétique. Les matériaux ferromagnétiques plongés dans un champ
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magnétique, subissent des distorsions microscopiques de la structure moléculaire qui causent une
variation de leur dimension. Sous I’effet d’un champ magnétique, un barreau de fer s’allonge
tandis qu’il subit une striction dans le sens transversal. Inversement, 1’effet Villari correspond
a ’aimantation du barreau sous I’effet d’un allongement. Selon la géométrie considérée, il est

aussi possible d’exploiter des déformations en flexion ou en torsion.
[11-2-2. Phénoméne de magnétostriction

Lorsque le matériau est magnétisé jusqu'a saturation, la déformation maximale produite
par magnétostriction est généralement de I'ordre du micromeétre par centimetre de matériau.
Aingi, le fer présente une faible déformation relative d'au plus 0,2 um/cm alors que des alliages
de fer et de terres rares comme le terbium ou le dysprosium peuvent atteindre des déformations
relatives de plus de 15 pm/cm sous un champ magnétique de 1 MA/m.

I11-2-3. L'effet magnétostrictif inverse

Les matériaux ferromagnétiques exhibent aussi un effet magnétostrictif inverse, appelé
effet magnétomécanique, qui se caractérise par la modification de la susceptibilité magnétique en

présence de contraintes mécaniques dans |e matériau.
[11-2-4. Applications

Suivant le type deffet considéré, effet magnétostrictif direct ou inverse, la
magnétostriction peut étre exploitée pour construire des actionneurs ou des capteurs
électromécaniques convertissant I'énergie éectrique en énergie mécanique et réciproquement.

Les principaux usages de la magnétostriction concernent :

I'émission de sons a basse fréquence en milieu sous-marin (sonar)

la génération d'ultrasons (applications médicales ou industrielles)

laréalisation de moteurs linéaires (utilisé par exemple sur machine-outil)

la mesure de force ou de couple

le contrdle actif du bruit et des vibrations, en utilisant simultanément |'effet inverse pour

lamesure des vibrations, et I'effet direct pour effectuer I'action correctrice

Comme la magnétostriction des aliages Fe-Ga dépend de la concentration en Ga et de la
vitesse de refroidissement aprés recuit [référence 2 citée par [39]], I’étude de diagramme de
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phase du systeme Fe-Ga y compris des phases métastables parmi |es phases stables désordonnées
et ordonnées de structure C.C. est tresimportante.

[11-3. Diagramme de phases et structures cristallines dansle systeme Fe-Ga

Selon Basumatary et a. [41], le paramétre de maille de la phase A2 augmente avec
I’augmentation de concentration de Ga, ce qui indigue que Ga forme une solution solide de
substitution de la phase a-Fe. Afin d’étudier la formation du composé Fe;Ga de structure
ordonnée dans une matrice désordonnée A2, nous avons précisé le diagramme de phase du

systeme Fe-Ga pour des faible teneurs en Ga (< 20% at. Ga).

[11-3-1. Diagramme de phases de systeme Fe-Ga

Récemment, un diagramme de phases métastable (Fig. 111-2-b-) des alliages Fe-Ga a été
rapporte [38, 39] a partir d’un diagramme d’équilibre par Okamoto [42] comme le montre les
deux figure I11-1 et figure I11-2-a-. La figure 11-3 montre les différentes structures cristallines
pour les différentes phases existants dans ce diagramme, incluant le Fe pur (C.C.), A2, B2, D03
(FesGa cubique centrée), L1, (FesGa cubique a face centrée) [36, 39] et D019 (hexagonale

ordonnée [43)).

A 300°C, une structure désordonnée C.C. (o-Fe ou A2) s’étend a 15 %at. Ga, alors qu’un
ordre a longue distance (LRO) d’une structure DO; est dominant pour des concentrations
supérieures a 23 %at. Ga [39] (Fig. I11-2-b-). Pour des concentrations en Ga entre 15 % et 23 %
at., il existe une région a deux phases (A2 et DO3). Dans cet intervalle de composition, la trempe
préserve la structure A2 de haute température et un refroidissement lent méne au dével oppement

d’un ordre a longue distance de structure D03 [ 38].

Récemment, des études faites par DRX a haute résolution [référence 8 cité par [38]] ont
montré que ’alliage Fe-19 %at. Ga est entierement de structure A2 lorsque il est trempé a partir
de 700°C, mais s’aveére un mélange a deux phases A2 et D03 lorsgue il est refroidi lentement
(10°C/min). A I’état d’équilibre, la phase désordonnée A2 coexiste avec la phase de structure
L1, dans I’intervalle de concentration [15 - 27] % at. Ga, la phase DO s’étend au-dessus de la
région a deux phases A2 + L1,. Cependant, a I’état métastable, la formation de la phase stable
L1, est aussi lente que celle de la phase métastable DO; et peut se développer ; c’est le cas ou le
matériau vieilli dans la région a deux phases A2 + DO0; ou la phase métastable D03 est en

concurrence avec la phase stable L1, [44]. Lorsgue la phase ordonnée métastable D0O; formée
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facilement dans la solution solide A2 plut6t que dans la phase L1, ,tel que rapporté par Udoh et
al. [référence 9 citée par [39]], il semble que le changement de structure a deux phase A2 + D0;

est formé dans 1’étape préalable a la structure adeux phase A2 + L1,.

Fig. I11-1 : Diagramme d’équilibre de systeme Fe-Ga[42]
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Fig. 111-3: Structures cristallines désordonnée A2 et ordonnées: B2, DOs, L1, et D019
[38,39].
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Les études faites sur des aliages Fe-Ga [référence 7 citée par [41]] ont montré qu’un
simple traitement thermique suivi d’un refroidissement dans le four n’est pas efficace pour éviter
la formation des phases intermédiaires telles que L1, et D03, en particulier pour les aliages
contenant une grande concentration en Ga (x > 25 % at.), comme témoignent les études
M ossbauer [41]. Tant que la formation des phases ordonnées L1, et D03 se fait par diffusion, la
cinétique de transformation devrait suivre un comportement de refroidissement continu
(Continuous Cooling Transformation) de type C [41]. La formation des phases ordonnées est
supprimée lorsgue la vitesse de trempe contourne le nez de la courbe C (Fig. 111-4). Cependant,
avec l’augmentation de concentration de Ga, la courbe est décaée vers la gauche, et par
conséguent, a une concentration en Ga> 25 % at. ; la phase D03 ou L1, commence a se former

avec les mémes vitesses de trempe [41].

Fig. 111-4 : Courbe schématique de transformation a refroidissement continu pour les

alliages Fe-Gatrempés au gaz [41].
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Des expériences réalisées par Hu Cao et a. [38] sur des aliages Fe-x % at. Ga, ou
14 < x < 25, montrent que les deux aliages Fe -14 % at. Ga et Fe-20 % at. Ga ont une structure
désordonnée A2 apres trempe, mais dans les deux cas, la phase ordonnée D03 est formée au
dépend de la matrice A2 avec un refroidissement lent (2°C/min). Cependant, 1’analyse par DRX
des mémes alliages apres refroidissement lent dans le four, montre 1’absence de réflexion de
surstructure (100), alors qu’une faible réflexion peut étre observée pour x=25 % at. Ga.

Selon le diagramme d’équilibre [39] présenté dans lafigure I11-1, I’alliage Fe - 20 % at.
Ga est situé dans la région a deux phases (A2 + DO0s3). En supposant que ce diagramme de phase
est correct, Hu Cao [38] peuvent concilier I’absence de la réflexion (100) et/ou (111) de
surstructure en estimant que lataille des amas de DO; est assez faible, ains que lafaible intensité
des réflexions de surstructure [référence 8 citée par [41]]. En fait, ces amas a I’échelle
nanométrique (~100 nm) ont dé§ja été signalés par O. Ikeda et al. [38] en utilisant |a microscopie
¢lectronique pour ’alliage Fe- 20 % at. Ga. Hu Cao et al. [38] affirment que I’augmentation de la
teneur en Ga, implique le grossissement de ces nanocristaux, atteignant des tailles de ~1um pour
I’alliage Fe- 22,5 % at. Ga, ce qui a éé confirmé par 1’observation de la réflexion (100) pour

I’alliage Fe - 25 %at. Ga apres refroidissement dans e four.

L es spectres de DRX montrés par Hu Cao et al. [38], autour de laréflexion (220) pour les
trois alliages Fe-x % at. Ga (x=14, 20, 25), démontrent clairement qu’un refroidissement lent
produit un mélange de deux phases A2 et DO; qui se décompose en solution solide A2 a haute
température. Hu Cao et a. [38] ont estimé que I’alliage a 14 % at. Ga a un rapport de taux de
fraction volumique de (25/75) (D0s/A2) atempérature ambiante apres refroidissement lent. Dans
ce cas I’extrapolation de diagramme d’équilibre du systéme Fe-Ga, de la région a deux phases
devrait s’étendre a de plus faibles teneurs en Ga a température ambiante. |ls ont montré que
I’augmentation de la largeur de raie du pic de diffraction de neutrons au cours du refroidissement
dans la région a deux phases, consiste en la formation des amas de D0O; dans la matrice A2

similaire acelle dans les alliages Fe-Al.
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[11-3-2. Comparaison du diagramme de phases métastable du systéme Fe-Ga avec

celui du systeme Fe-Al

Il est intéressant de comparer les données obtenues par O. lkeda et a. [39] pour le
diagramme de phases métastable du systeme Fe-Ga, avec celles du systeme Fe-Al. Le gallium
apparait dans le méme groupe que I’aluminium, ce qui implique que les caractéristiques des
phases B2 et D03 peuvent étre semblables a ceux du systéme Fe-Al. Pour le systeme Fe-Ga, il est
bien connu que les deux phases ordonnées de structure cubique centrée B2 (FeGa) et D03
(FesGa) sont formées dans la partie riche en fer en analogie avec le systeme Fe-Al [références 6,
7 cités par [39]], tandis que la phase ordonnée de structure c.f.c. L1, (FesGa) est stable a basses
températures au dessous de 580°C, dans la région de composition plus élevée d’environ de 25 %

at. Ga, comme le montre lafigure 111-1.

Lafigure I11-5 montre les phases d’équilibres de structure C.C. dans la partie riche en fer
pour les deux systémes Fe-Ga et Fe-Al. On peut constater que |es constitutions de phases dans le
diagramme sont tres semblables les uns des autres. Les caractéristiques concernant les phases

d’équilibres A2 et DOz a basse température sont comme sulit :

1. laconcentration du soluté (Ga ou Al) entre la phase A2 et A2+D03 (A2 / A2 +
DO0s3) diminue, et la région d’existence des deux phases A2+D0s s’¢largit avec la
diminution de latempérature ;

2. le joint entre les deux phases A2+D03y/D0; est affecté par la transition

magnétique au-dessous de 550°C qui se déplace dans le sensriche en Ga.
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Fig. [11-5: Les phases d’équilibres de structure C.C. dans la partie riche en

fer pour les deux systémes Fe-Ga et Fe-Al [42].

[11-4. Diagramme de phase du systeme Fe-Ge

Au cours des derniéres décennies, des travaux importants ont été effectués pour I'étude des
transitions de phases dans les aliages Fe-Ge. Le diagramme de phases binaire du systeme
Fe-Ge contient plusieurs points critiques des transitions ordre-désordre. La sélection des phases
et la formation des microstructures n'est pas compléetement comprise dans ce systeme et la

littérature sur ces études est limitée [refs. 3 et 4 cités par [45]].

Les aliages Fe-Ge ont quelques similitudes dans leur structure avec les alliages Fe-Al, Fe-Si
et Fe-Ga, et le diagramme de phases Fe-Ge est trés similaire a ceux de FeygoxGax et FeiooxSix
dans la région riche en fer [réf. 1 citée par [46]]. En comparant les diagrammes de phases
binaires des systémes Fe-Ga, Fe-Si et Fe-Ge, on peut noter que tous ces alliages binaires ont une
structure désordonnée (A2) jusqu'a une certaine concentration de soluté qui est a peu pres 11-
12% Al, 10% Si, 9-12% a 10-18 Ge et % Ga (avec quelques différences dans la littérature) [46,
47]. L’intervalle A2 est suivi par DOz et/ou B2 avec 1’augmentation des atomes en substitution

(avec quelques intermédiaires d’ordre a courte distance "I’état K1" dans le cas des alliages Fe-
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Al) [47]. Contrairement aux diagrammes de phase Fe-Al et Fe-Si, qui sont connus par leur
tendance a ’ordre des atomes en substitution, le diagramme de phase de syst¢eme Fe-Ge est

encore sous étude, et spéecialement a basse température [47].

Le diagramme de phase du systéme Fe-Ge [48] (Fig. Il1-6) indique que les deux
compositions Feg,Geyg et FersGess, sont dans l'intervalle de formation de la phase intermétallique
et présentent des phases ordonnées jusqu'a des températures de 1’état liquide. L’alliage de
composition proche de Feg,Geyg présente deux étapes du processus de mise en ordre (o
désordonnée) —a,(B2) — a41(D0s) [45]. La solidification d'équilibre de la composition Fe;sGeys
commence par la nucléation de la phase ordonnée o, (B2). La phase hexagonale ordonnée ¢
(D0yg) se forme ensuite par l'intermédiaire d'une réaction péritectique entre o, et le liquide
restant a 1122°C. Latransformation € (D019) — €'(L1,) se produit a 700°C et elle est lente [refs.
5-7 cités par [45]]. La réaction péritectique est controlée par la diffusion a travers la phase
produit et généralement conduit a un mélange de phases dans la microstructure finale [réf. 8
Citée par [49]]. Aing, le processus non-équilibré, par exemple la trempe, offre la possibilité de
conserver les phases intermétalliques dans la structure partiellement désordonnée dans ce

systeme.

Fig. I11-6 : Diagramme de phase de systéme Fe-Ge [48].
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[11-5. Relation entreles transitions de phases et la magnétostriction dansles alliages Fe-Ga

Selon Clark et al. [référence 2 citée par [49]] la magnétostriction des alliages de la
composition Fe-19 et 21 % at. Ga dépendra de la vitesse de refroidissement apres recuit a
800°C ; les alliages trempés a I’eau montrent une magnétostriction environ de 20-40 plus élevée
que celle des aliages refroidis au four. Il a éé montré récemment pour les aliages ayant une
concentration en Ga< 17 % at., qu’ un refroidissement lent méne au développement d’une faible
fraction de la phase ordonnée D03, et cette quantité n’a pas d’effet sur la magnétostriction [50].
Les données du spectre de diffraction des rayons X a haute résolution, correspondant aux
échantillons de concentration en Ga supérieure a17 % at., indiquent que I’histoire thermique des
échantillons a un effet significatif sur la magnétostriction [référence 3 citée par [51]]. En effet,
I’augmentation de concentration de Ga au-dela de 17 % at. Ga, résulte en une diminution de la
magnétostriction si 1’alliage subit un refroidissement dans le four ; mais aprés trempe rapide dans
I’eau a partir des températures > 800°C, la magnétostriction continue a augmenter
paraboliquement et atteint un maximum pour 1’alliage a ~20 %at. Ga [51, 52, 53]. Lorsque
I’alliage est trempé a partir des hautes températures, 1’ordre a grande distance est supprimé [54].
Kumagai et al. [55] affirment que la magnétostriction dans les alliages Fe,x-Gax avec x > 0,19
est diminuée a cause du changement dans la structure cristalline de la phase désordonnée A2

avec laformation de la phase ordonnée DOs.

L’amélioration de la magnétostriction de ce type d’alliage est obtenue avec la suppression
des phases secondaires ordonnées formées au dépend de la phase mére désordonnée A2 par
trempe rapide ; toutefois, cela est limité pour des concentrations en Ga < 23 % at. [41]. Les
variations de la magnétostriction qu’on a indiquée précédemment sont en bon accord avec les

régions du diagramme de phases métastable (Fig. 111-2-b-).

Si l'ordre a courte distance est un facteur important dans [’amélioration de la
magnétostriction des aliages monophasés A2, comme il a été emis comme hypothése [référence
7 cité par [56]], cette propriété sera sensible au changement du degré d’ordre. Une augmentation
de l'ordre a courte distance de D03 dans la phase A2 devrait diminuer la magnétostriction

[référence 2 citée par [56]].

L’existence de 1’ordre a courte distance dans la phase A2 est montrée pour les alliages de
composition entre 13-18 % at. Ga [52], mais leur effet sur la magnétostriction reste encore en

discussion ; ains que la décomposition structurale (A2 — A2+D0s3) dans les alliages Fe-x % at.
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Ga pour 13<x <25 qui reste encore a éudier. Dans le chapitre des résultats on va éudier les
transitions structurales associees avec différentes vitesses de refroidissement, a partir de 1’état
désordonné et ’effet de substitution de Ga, Ge et d’Al sur le processus de mise on ordre dans

différents types d’alliages a base de fer.
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Chapitre -1 V- : Matériaux et techniques expérimental es de caractérisation

IV-1. Alliages étudiés et traitementsthermiques appliqués

Dans ce chapitre nous decrivons les différents alliages utilisés ains que les traitements
thermiques effectués pour suivre les différentes transitions ordre-désordre existants dans des

systémes a base de fer:

Fe-Al-Cr : pour montrer I’effet de 1’addition de Cr sur les transformations de
phases et sur les propriétés anélastiques du composé FesAl. Les aliages choisis sont:
Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr, Fe-27
% at. Al-2 % at. Cr,

Fe-Ga, Fe-Al-Ga et Fe-Ge: pour comprendre les causes des effets anélastiques
dans ces alliages, nous essayons de suivre les transformations structurales dans ces
aliages.

Les échantillons utilisés de composition nominal Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at. Al- 3 % at.
Ga ont été découpés d’un lingot élaboré par fusion des matieres premieres de haute pureté (Fe:
99,99%, Ga: 99,999%, Al: 99,999%, C: 99,9999%). Une petite quantité de carbone (~0,01%
poids) a été gouté aux aliages afin de vérifier I'apparition du pic de Snoek dans 1’étude par
frottement interne. La concentration actuelle de Ga a été déterminée par microanalyse X en
anglais “’electron-probe microanaysis « EPMA »”’est de 13,6 % at. Les échantillons sont
homogeénéisés 24 h a 1000°C et trempé a I’air. L’élaboration des aliages de systeme Fe-Al-Cr
were produced by melting 99.98% Fe, 99.999% Al and additions of the third elements under

argon atmosphere using a vacuum induction furnace.

Les échantillons de systeme Fe-Ge ont des compositions Fe-8 % at. Ge, Fe-12 % at. Ge,
Fe-19 % at. Ge et 23 % at. Ge selon 1’analyse chimique. Tous les aliages al’exception de Fe-8
% at. Ge ont été produits par fusion par induction de 99,98% Fe et 99,99% Ge sous atmosphere
d'argon. Une petite quantité de carbone (~ 0,01 au 0,04 % at.) sous forme de poudre gjouté dans
lefer afin de vérifier larelaxation de Snoek. Pour la production de I'alliage Fe-8 % at. Ge un four
aplasma et des matiéres premieres de haute pureté (Fe: 99,99%, Ge: 99,999%, C: 99,9999%) ont
été utilisés sous atmosphére d’argon pour éviter I'oxydation a I’institut de métallurgie de

physique de matiére condensé (université de Braunschweig, MOSCOU).

Pour I’analyse calorimétrique différentielle a balayage (DSC) et 1’analyse thermique

différentielle (ATD), les échantillons sont sous forme cylindrique de 3 mm de hauteur, 5 mm de
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diametre et pour les essais dilatométriques, les échantillons sont sous forme cylindrique (25 mm
de longueur et 5 mm de diametre).

IV-2. Techniques de caractérisation
IV-2-1. L’analyse calorimétrique différentielle a balayage (DSC)

L’étude en calorimétrique différentielle & balayage (DSC) permet d’étudier les transitions
physiques et chimiques mettant en jeu des effets thermiques dans un matériau.

On assure une montée lin€aire de la température de I’échantillon et de la référence, puis
on ajuste la puissance de chauffe de I’échantillon a chaque instant, de sorte que la température de
I’échantillon soit la méme que celle de la référence, en compensant les effets exothermiques ou
endothermiques. La compensation de la puissance calorifique est mesurée en fonction de la
température dQ/dT=f(T).

La DSC est une méthode d’analyse en balayage de température, au chauffage comme au
refroidissement. Elle peut étre utilisée pour effectuer des mesures d’isothermes pour étudier les
cinétiques des transitions. Pendant une réaction enregistrée par DSC on distingue deux genres de

pics:

Un pic exothermique (formation d'une phase) au-dessus de la ligne de base,
Un pic endothermique (dissolution d'une phase) en-dessous de la ligne de
base.

Des échantillons cylindriques de 5 mm de diamétre et 2 mm d’épaisseur ont été utilisés
pour cette analyse. Les mesures de DSC ont été effectuées sous atmosphére d'argon avec un DSC
Setaram 131 (Fig. IV-1). Le cycle thermique appliqué consiste en un chauffage de I’ambiante a
690°C avec différentes vitesses : 10, 15, 20, 25 et 30°C.min" suivi d’un maintien de 30 min et

d’un refroidissement jusqu’a I’ambiante avec les mémes vitesses.
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Fig. IV-1: L'analyseur de type SETARAM DSC 131 connecté aun

microordinateur.

IV-2-2. L’analyse dilatométrique

La technique d’analyse dilatométrique est réservée aux transformations structurales
s’accompagne d’un changement de volume. A 1’aide d’un dilatométre de trempe de type DT1000
il est possible de mesurer les variations dimensionnelles d’une éprouvette soumise a des cycles

de chauffage ou de refroidissement a des vitesses différentes.

Dans ce présent travail, I'analyse dilatométrique a été réalisée utilisant un dilatometre
Adamel Lhomargy type DT1000 connecté a un microordinateur (Fig. 1V-2). L’exploitation des
courbes dilatométrique enregistrées se fait a 1’aide d’un logiciel particulier (LOGIDIL) qui
permet le traitement des courbes de dilatation en fonction du temps ou de la température pour
chague segment du cycle thermique imposé, avec la courbe dérivée correspondante. Des
échantillons cylindriques de 2 mm de diamétre et 15 mm de long ont éé utilisés. Le cycle
thermique appliqué consiste en un chauffage de la température ambiante & 1000°C.
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Fig. IV-2 : Le dilatometre utilise ADAMEL LHOMERGY de type DT1000

connecté a un microordinateur.

IV-2-3. L’analyse par diffraction des rayons X (DRX)

Les rayons X sont utilisés pour déterminer la structure des cristaux, pour analyser les
différentes phases en présence dans un matériau. Le rayonnement X, tout comme la lumiéere
visible ou le rayonnement vy, est un rayonnement éectromagnétique. 1l est caractérisé par un

champ é ectromagnétique sinusoidal qui se propage alavitesse de lalumiére.

Les rayons X sont produits par l'interaction d'éectrons avec une cible métallique. Les
électrons sont émis par un filament chauffé par effet Joule (électrons thermiques). Ces électrons
sont accélérés par une différence de potentiel et dirigés vers une cible métallique (anode ou
anticathode). La production de photons X est due a la décélération rapide des éectrons lors de
leur impact sur la cible. Remarquons que le rendement de production des rayons X est faible,
typiquement de |'ordre de 0,2% ; le reste de I'énergie se dissipe sous forme de chaleur. Il est donc
nécessaire d'évacuer cette chaleur (nécessité d'un systéme de refroidissement) et d'utiliser des
matériaux de cible bons conducteurs thermiques et de point de fusion élevé (métaux réfractaires :

tungstene, molybdeéne ou tres bons conducteurs : cuivre).
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Dans le cas d’une rencontre avec un atome, ce sont tous les électrons entourant cet atome qui
entrent en oscillation. Chaque atome d’un cristal est donc le centre d’une onde sphérique dont
I’intensité est proportionnelle au nombre d’électrons. Ces ondes sphériques interférent les unes avec
les autres, c’est-adire que leur intensité se renforce suivant certaines directions de I’espace et
s’annule dans d’autres directions. Ce sont ces interférences constructives et destructives entre ces

ondes sphériques qui sont a I’origine du phénomeéne de diffraction des rayons X par le cristd.

En effet, pour que les ondes réfléchies soient en phase au moment ou €elles ateignent le
détecteur (Fig. 1V-3), il faut que les divers trgets parcourus par radiation soient égaux a un
nombre entier n de longueur d’onde A. Considérons les trajets parcourus par les rayons frappent
les atomes O et B. la différence de parcours (A B C) entre les rayons frappant les deux atomes
est égale a 2d sin 6. L’intensité lumineuse sera donc maximum pour un angle d’incidence 0

satisfaisant a 1’équation suivante (loi de Bragg) :
nl = 2dhk| SINg

Dans cette équation n est un entier positif (n=1, 2, 3...... ) et O représente 1’angle formé entre
la radiation incidente et la famille des plans diffractant. L angle de diffraction 6 dépend de distance

dn entre les plans, et I’indice de Miler (hkl) peut ainsi étre déterminé.

C’est par diffraction des rayons-X que 1’existence d’une surstructure peut étre directement
mise en évidence. L’ordre se manifeste dans le spectre de diffraction X par la présence de raies
supplémentaires, dites raies de surstructures. L’évolution de mise en ordre des phases ordonnées
peut étre suivie par I’estimation du paramétre d’ordre a grande distance, a partir de rapport des
deux intensités du pic de la surstructure et celui fondamental de la phase désordonnée (le plus

intense).

Les spectres de diffraction sont enregistrés avec une anticathode de cuivre avec: I= 40 mA
et V=40 KV et le balayage a été fait pas par pas, entre 10 et 148 (°20). La raie K,; de cuivre
(A=1,54056 A) obtenue par un monochromateur germanium.

Il y'a au moins deux moteurs, un pour positionner le détecteur, et un pour le porte
échantillon (0-20) ou pour le tube arayons X (0-0). Ce dispositif s'appelle un goniométre (Fig.
IV-4), puisqu'il sert arégler les angles dincidence et de diffraction. Le diffractometre utilisé dans
cetravail est de type Siemens D8 Advance connecté a un microordinateur.
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Fig. IV-3: Condition de diffraction des rayons X sur les plans cristallins [57].

Fig. IV-4 : Le diffractométre utilise de type Siemens D8 Advance

connecté a un microordinateur.
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IV-2-4. L’analyse thermique différentielle (ATD)

Le matériel utilisé est un analyseur thermique Setsys Setaram équipé d'une thermobal ance
de sensibilité tres élevée. Différents types de détecteurs sont disponibles en fonction de la
gamme de température. La thermobalance est utilisée avec les options suivantes. une canne de
type ATD Tricouple type P permet des analyses jusqu'a 1000°C avec un creuset en alumine de
20 pl, un thermocouple de type S permet de régler jusgqu'a 1600°C. La figure V-5 montre

I’appareillage utilisé.

Fig. IV-5: L'analyseur de type Setsys Setaram

|V-2-5. Les mesuresde microdur eté

La microdureté Vickers (Hy) est I’'une des caractéristiques mécaniques des alliages. En
général la dureté d’un matériau caractérise sa résistance a la déformation, sa mesure est basée sur
la détermination des dimensions d’empreintes produites dans le matériau par enfoncement d’un
pénétrateur (Fig. 1V-5 (a) et (b)), sous I’action d’une charge appliquée. Le rapport de la force

appliquée F a la surface en cours S de I’empreinte donne la dureté : H=F/S.

Ladureté Vickers Hy est liee alalongueur de la diagonale de I’empreinte (d) et a la charge

appliquée (F) par larelation :
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Hv=1 854"
d2

Ou:
F : charge appliquée (Kdf).

d : longueur moyenne des diagonales de I’empreinte (mm).

Nous avons utilise un microdurometre semi-automatique du type Zwick a pénétration
Vickers équipé d'un microscope optique pour permettre de positionner I'empreinte sur la phase
désirée (Fig. 1V-6); il est connecté a un ordinateur permettant I'acquisition automatique des
valeurs de microduretés Hv par la mesure des diagonales de I'empreinte (d). On tire donc les
valeurs de la dureté a partir des deux longueurs d; et d, des deux diagonales et on fait la
moyenne; cela est répété pour dix empreintes dont on prend la valeur moyenne qui sera prise

comme lavaleur de H, pour le matériau (ou 1’état) étudié.

Fig. IV-5: Essai de dureté Vickers.
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Fig. IV-6 : Le microdurometre utilisé de Type ZWICK relié aun

microordinateur.

|V-2-6. L’observation par microscope optique

L’étude au microscope permet d’évaluer I’évolution de la microstructure. Eclairant 1’objet
a travers l’objectif lui-méme, ’échantillon doit pouvoir réfléchir la lumicre. Pour le rendre
“miroir”, apres enrobage dans de la résine, les échantillons subissent un polissage mécanique sur
papiers abrasifs de granulométrie décroissante, puis un polissage de finition par la patte de
diamant. Afin de révéler la microstructure ou encore le gradient de composition, le polissage est

suivi d’une attaque chimique par une solution dont la composition est la suivante :

- 80 % eau digtillée - 6 % acide nitrique

- 12 % acide chlorhydrique - 2 % acide fluorhydrique

Les observations microstructurales ont été faites a I'aide de deux types de microscope
métallographique ; le premier a grand champ OLYMPUS de type BX 51 relié a un
microordinateur (Fig. IV-7) et le second a grand champ LEITZ de type MM6 (Fig. 1V-8). C'est
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un appareil optique muni de lentilles qui permettent le grossissement de I'image et donc voir de

petits détails ; cet appareil permet d'utiliser des grossissements pouvant aler jusqu'a 1000 fois.

Fig. IV-7: Le microscope optique de type OLYMPUS BX51M relié a un

microordinateur

Fig. IV-8: Le microscope optique de type LEITZ MM6.
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|V-2-7. L’équipement de spectroscopie mécanique

Les principes de base de cette méthode sont cités dans I’annexe.

% Pour les alliages Fe-Ga: Le frottement intérieur (IF), c'est-adire
I’amortissement Q* (Q @tang, ol ¢ est le déphasage entre la contrainte cyclique
appliquée et la déformation résultante) a été mesurée en fonction de la
température a 1’aide d’un appareil DMA Q800 TA (Dynamical Mechanical
Analyser) entre -130 et 570°C en utilisant des vibrations de flexion forcées dans
la gamme de fréquence entre 0,05 et 50 Hz avec une amplitude e;= 5 x 107 (c’est
la déformation maximal pour éviter la contribution de 1’effet magnétoélastique a

I’amortissement [58]) et vitesse de chauffage de 1k/min.

La mesure du frottement intérieur a été mise au point au laboratoire a ’institut de

métallurgie de MOSCOU. Lafigure V-9 montre un schéma représentatif de cette technique.

1)

2)

+ Pour les alliages Fe-Ge : Trois types de matériel ont été utilisés pour mesurer les

propriétés anélastiques de I’alliage Fe-12 % at. Ge:

des tests de faible fréquence avec des vibrations forcées: DMA Q800 de TA a été utilise
pour éudier 1’amortissement dans la plage de températures de -140 a 580°C dans la
ganme de fréguence (f) alant de 0,5 a 10 Hz, et une déformation d'amplitude
& =5 x 10°. La déformation appliquée est représenté comme & = g,cos (ot + @), ol
o = 2nf et ¢ est I'angle de perte). Le frottement interne (Q) pour les vibrations forcées
est donné par tang. Les échantillons pour les tests d'amortissement ont été coupés a la
taille de 1" 3" 60 mm>. les mesures de |a dépendance en température de frottement interne
(TDIF) ont été effectuées avec une vitesse de chauffage et de refroidissement de 2 K /

min.

les tests de forte fréguence utilisant des vibrations de décroissance libre (free decay
vibrations): I’amortissement Q* et le module (module de cisaillenent G ou module
d'Young E, les deux sont ~ f2, ol f est la fréguence de résonance de vibrations de torsion
ou de flexion, respectivement) ont éé mesurées dans une lame vibrant dans I’intervalle
(200 a4 250 Hz) al'Université Technique de Braunschweig avec une détection optique des

vibrations. Les mesures de TDIF ont été réalisées avec une vitesse de chauffage de 1
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K/min jusgu'a une température de refroidissement choisie et avec a peu prés la méme

vitesse. La méme méthode a été utilisée pour étudier les alliages Fe-Al-Cr

Un pendule de torsion inversé avec des vibrations de décroissance libre (RKM-TPI, Tula
State University): Les échantillons, qui étaient rectangulaires de taille 700 1" 1 mm?®, ont
été étudiés avec une fréquence prés de 1 Hz dans le vide de » 1 Pa sous une déformation
de surface maximale de yo» 3° 10°. Un champ magnétique allant jusqu'a2 = 10* A/m

est appliqué en outre pour étudier la contribution al'amortissement magnétomécanique.

Fig. IV-9 : Schéma de montage réalisé pour la mesure du frottement intérieur (F.1.).
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|VV-2-8. L’observation par microscope électronique en transmission

La microscopie éectronique a transmission permet a la fois d’observer a une échelle
nanométrique les échantillons, et d’obtenir des informations cristallographiques. C’est également

la seule technique classique permettant d’observer les dislocations.

Pour réaliser des observations par microscopie électronique a transmission, il est nécessaire
de disposer d’échantillons de faible épaisseur. On est donc amené a amincir considérablement les
échantillons : nous avons découpé des tranches d’environ de 1 mm d’épaisseur a la
tronconneuse, puis nous les avons embouties pour réaliser des disques de 3 mm de diametre et de
quelques centaines de microns d’épaisseur. Ces lames sont ensuite polies mécaniquement jusgu'a
70 um au papier abrasif en carbure de silicium de grade 1200. Pour atteindre une épaisseur
inférieure & 70 um, on réalise une attaque électrochimique jusqu’a perforation de la lame de

maniére a obtenir le profil présenté sur lafigure 1V. 10.

Fig. 1V. 10 : Le profil d’une lame mince

Cette dissolution électrolytique est réalisée a I’aide d’un montage a électrolyse.
L’¢chantillon constitue 1’anode du dispositif et 1’¢lectrolyte est refroidi a une température
comprise entre 5°C et 15°C par un systéme de circulation d’alcool. Les aliages étudier dans ce
travail ont été observé a 1’aide de MET Philips CM12.
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Partie-I-: Etude de I’effet d’addition de Cr sur les propriétés des alliages Fe-Al

V-1. Introduction

Les propriétés des alliages Fe-Al, comme: la faible densité, la haute température de
fusion, la forte solidité et la bonne résistance a 1’oxydation couplées avec une bonne résistance
aux fissures, créent de larges perspectives pour leurs applications industrielles, comme
composants des machines utilisés a haute température et dans 1’environnement corrosif
[références 6-9 cités par [59-61] ou des dliages de capacité d’amortissement élevé [62-64].
Cependant, ces matériaux peuvent avoir une faible ductilité a température ambiante et a haute
température [65], qui peut étre améliorée par I’addition d’un troisiéme élément, comme le 'Cr.
Le champ d’application des alliages ternaires Fe-Al-Cr est tres vaste, essentiellement comme
substrat pour catalyseurs appliqué dans les convertisseurs catal ytiques et filtre dans 1’automobile
[66].

La caractéristique la plus importante de ce systeme est la forte solubilité de Al et Cr dans
le fer C.C. Les atomes de Cr occupent probablement les sites 4b ou 8c dans la structure D0,
préférentiellement les deuxiemes plus proches voisins wdfxd’Al [67]. Comme 1’énergic de
dissociation W (cr-ay = 0,6960 eV est inférieure a W ey = 0,7457 €V, il en est résulte une
améioration de la ductilité intrinséque de FesAl a cause de la diminution de I’énergie des parois
d’antiphase qui augmente la mobilité et le glissement des dislocations [référence 28 citée par
[68] et [69]].

Des travaux récents montrent 1’utilité de I’addition de Cr dans les aliages a base de fer.
Les aliages Fe-(25-28) % at. Al sont souvent aliés avec 3-5 % Cr pour augmenter leur ductilité
et leur usinabilité [référence 1 citée par [68]]. Sikka et al. [70] ont remarqué que la ductilité ala
température ambiante dans I’alliage Fe-28 %at. Al est augmentée par I’addition de 5% Cr.
Mckamy et al. [71] ont montré que I’ajout de 6% at. Cr méne a 1’augmentation de la ductilité a
basse température de 4% a 8%-10% approximativement. La présence du Cr dans I’alliage Fe-
28%Al-3%Cr améliore la résistance a la corrosion par I’augmentation du potentiel de corrosion
[72].

Hamana et al. [73] ont montré que 1’élément ternaire (addition de 2% at. Cr et 5% at. Cr

dans I’alliage Fe-28 % at. Al) stabilise la phase ordonnée B2 et rend la transition B2—DO0s lente.
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Le but de cette partie de notre travail, est I’étude de la transition ordre-désordre dans les
alliages Fe-Al-Cr, en utilisant la DSC, le dilatométre ainsi que 1’étude des effets anélastiques par

la spectroscopie mécanique.
V-2. Etude par DSC

Les courbes DSC obtenues avec une vitesse de chauffage de 10°C/min (Fig. V-1 (a)-(d))
des dliages: Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr,
Fe-27 % at. Al-2 % at. Cr homogénéisés 1 h a 1000°C et trempés a 1’eau respectivement, sont

interprétés alalumiére de lalittérature et présentent les effets suivants :

Un pic exothermique lié a la formation de la phase ordonnée D03 a partir de 1’état
partiellement désordonnée a. On peut détecter 1’ordre par DRX aprés une trempe rapide
de ces aliages (Figs. V-6 (a)-(d)). L’observation par MET de 1’alliage Fe-26 % at. Al
[35] montre des parois d’antiphases Séparant des domaines larges de la phase B2 avec
des domaines fins de la phase ordonnée D0s. D’aprés Allen [référence 9 citée par [74]],
cette transition subit la séquence suivant: o—B2—D03; dans les aliages
hyperstoichiometriques. La phase B2 peut se trouver dans 1’alliage Fe-25 % at. Al-25 %
at. Cr trempé de 1000°C (Fig. V-2 (a)). Donc, on ne peut pas éviter la formation des
particules ordonnées B2 avec une trempe rapide de ces alliages apres un traitement a
haute température. Les domaines D03 ont été observés par MET dans 1’alliage Fe-25 %
at. Al-9 % at. Cr, et B2 et D03 ont été observés dans ’alliage Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr
aprés un recuit & 475°C et une trempe rapide. Les figures V-2 (b) et V-2 (c), montrent
des domaines fins de DOz pour I’alliage Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr puisque la
température de traitement est proche de la température de transition DO;—B?2 ; aors que
pour I’alliage Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr on observe de gros domaines de la phase DOs.

Un pic endothermique dd a la diminution de I’ordre de la phase ordonnée D03 €t la

formation de |a phase ordonnée B2.

Au cours du refroidissement, on observe sur toutes les courbes DSC un pic
exothermique correspondant a la transition B2 — DO0g3; cependant, sur la courbe DSC de
I’alliage Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr ce pic est large ce qui ne permet pas de spécifier la
température de transition a cause de laforte quantité du Cr qui fait ralentir latransition.
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Fig. V-1: Courbes de DSC des aliages homogénéisés 1h a 1000°C et trempés a ’eau
(vitesse de chauffage 10°C/min): (a) Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr.
(b) Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, (c) Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr et (d) Fe-27 %
at. Al-2 % at. Cr.
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| 250nm i

Fig. V-2: Observation par microscopie éectronique a transmission (MET) des
aliages: Fe-25 % at Al-25 % at. Cr homogénéisés a 1000°C et trempés
a I’eau (8), Fe-25% at. Al-25% at. Cr trempés de 1000°C puis chauffés
48 h a 475°C (b) et Fe-25% at. Al- 9% at. Cr trempés de 1000°C puis
chauffés 48 h a475°C (c).
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V-3. Etude dilatométrique

Les courbes dilatométriques des alliages Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 %
at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr et Fe-27 % at. Al-2 % at. Cr homogénéisés 1 h a 1000°C et
trempés a 1’eau, obtenues avec une vitesse de chauffage de 10°C/min (Fig. V-4 (a) a V-4 (d))
respectivement, montrent une anomalie importante et la dérivé du segment de chauffage est
constituée de deux effets:

une contraction attribuée a la formation de la phase ordonnée D03 a partir de la phase
désordonnéea,
une expansion due a la diminution de paramétre d’ordre de la phase ordonnée DO3 €t la

formation de |a phase ordonnée B2.

Les mémes anomalies ont été détectées sur les courbes dilatométriques des mémes
échantillons avec une vitesse de chauffage de 30 °C/min (Fig. V-5 (a) au V-5 (d)), mais on note
un décalage des maximum des pics vers les hautes températures car les atomes de la matrice
n’ont pas suffisamment de temps pour diffuser rapidement au cours du chauffage et
I’augmentation de la vitesse de chauffage conduit a I’augmentation des temps d’incubation ; le

processus de diffusion seradonc difficile.
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Fig.V-4: Le segment du chauffage de la courbe dilatométrique des échantillons
homogénéisés 1h a 1000°C et trempés (Vc =10°C/min) : (a) Fe-25% at.Al-
25% at.Cr, (b) Fe-25% at.Al-9%sat.Cr, (c) Fe-28% at.Al-4% at.Cr et (d) Fe-
27% at.Al-2%at.Cr.
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Fig.V-5: Le segment du chauffage de la courbe dilatométrique des échantillons

homogeénéisés 1h a 1000°C et trempés (Vc = 30°C/min) : (a) Fe-25% at. -
25% at.Cr, (b) Fe-25% at. Al-9% at. Cr, (c) Fe-28% at. Al-4% at.Cr et (d)
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V-4. L’ analyse par diffraction des rayons X (DRX)

Pour confirmer la nature des phases correspondant aux effets qui apparaissent sur les
courbes DSC et dilatométriques au cours de chauffage, des échantillons homogénéisés 1 h a
1000°C , trempés rapidement puis chauffés jusqu’a la température du maximum du pic de DSC
et trempés une seconde fois, ont été analysés par DRX. Les spectres de DRX montrent les pics
de la phase désordonnée o avec des pics correspondant a la phase ordonnée B2 (Figs. V-6 a V-
9).

L e tableau-2- résume les résultats obtenus par cette technique.

Table 2: Les différentes phases obtenues par, des alliages étudiés apres traitements thermi ques.

L’alliage Trempe gpres,‘ L a phases obtenues
chauffage jusqu’a

329°C A2+D0s
Fe-25A1-25Cr

527°C D0s+B2

297°C A2+D0s
Fe-25A1-9Cr

548°C D0s+B2

315°C A2+D0s
Fe-28Al1-4Cr

540°C D0s+B2

288°C A2+D0s
Fe-27Al-2Cr

539°C D0s+B2
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Fig. V-6: Spectres de DRX de I’aliage Fe-25% at. Al-25% Cr homogénéise
et trempeé (a) puis chauffé a329°C (b) et a527°C (c).
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Fig. V-8 : Spectres de DRX de I’alliage Fe-28% at. Al-4% Cr homogeénéisé et
trempé (a) puis chauffé a 315°C (b) et a540°C (c).
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Fig. V-9 : Spectres de DRX de I’alliage Fe-27% at. Al-2% Cr homogénéise et
trempé (a) puis chauffé a 288°C (b) et a539°C (c).
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V-6. Analyse microstructurale

Pour observer les phases formées lors du chauffage, les échantillons des différents
aliages étudiés Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr
et Fe-27 % at. Al-2 % at. Cr ont été d’abord homogénéisés 1 h a 1000°C et trempés, et ont
ensuite subi le méme traitement thermique que ceux des essais DSC (chauffage jusqu’a les
températures des maximum pics) suivi chaque fois d’une nouvelle trempe. Une fois le traitement
thermique entierement réalise sur les différents échantillons éudiés, la microstructure a été
observée par microscopie optique apres attague chimique. Les microstructures observées sont
présentées dans les figures V-10 (a)-(b) a V-13 (a)-(b) ; elles sont pratiquement identiques avec
de gros grains de diverses formes, ce qui indique gue le microscope optique ne révéle pas de
différences dans 1’évolution de la microstructure entre la phase désordonnée et les phases

ordonnées.
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Fig. V-10: Microstructure de I’alliage Fe-25% at. Al-25% at. Cr homogénéisé 1 h a
1000°C, trempé (@), puis chauffé jusqu’ a 329°C (b) et 527°C (c).
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Fig. V-11: Microstructure de I’alliage Fe-25% at.Al-9% at.Cr homogénéise 1 h a
1000 °C, trempé (@) puis chauffé jusqu’ a 297°C (b) et a548°C (c).
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Fig.V-12: Microstructure de I’alliage Fe-28% at.Al-4% at.Cr homogenéisé 1 h a 1000 °C
et trempé (a) puis chauffé jusqu’ a 315°C (b) et a540°C (c).
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50 pm
—A

100 pm
—A

Fig. V-13: Microstructure de I’alliage Fe-27% at.Al-2%at.Cr homogénéise
1 ha1000 °C et trempé (@) puis chauffé jusqu’ 2288°C (b) et &
539°C ().
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V-7. Détermination de I’énergie d’activation

Les trois méthodes Starink (eq.(1), [75]), Kissinger (eg.(2), [76]) et Ozawa (eq.(3), [77])
ont utilisées pour déterminer 1’énergie d’activation de processus de mise on ordre de la phase
ordonnée DO; formée dans les aliages étudiés au cours de chauffage. Les tests DSC ont été
réalisés avec quatre vitesses de chauffage: 10°C/min, 15°C/min, 20°C/min et 25°C/min. Les
relations suivantes donnent 1’évolution de la température du maximum des pics exothermiques

(Trm) en fonction de la vitesse de chauffage B :

b E.
TInre =008 G (1
b E,
'nT—£=—RTTn+Cz ................................................ )
IND = —L05162 4 C, oo 3)
RT

m

Les figures V-14 (a)-(d) montrent la superposition des parties des courbes de DSC ou
apparait le pic exothermique lié a la formation de la phase ordonnée D03 dans les aliages
Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr et Fe-27 % at.
Al-2 % at. Cr; elles révelent que I'augmentation de la vitesse du chauffage f méne au décalage
des maximum des pics exothermiques (T,) vers les hautes valeurs a cause de ’effet de la
vitesse de chauffage.

L’énergie d’activation Es¢ de la phase ordonnée DOz formeée (tableau V-A-3-) dans les
différents alliages : Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 %
at. Cr et Fe-27 % at. Al-2 % at. Cr, déduite de la pente de la droite Y en fonction de (1000 / Ty),
est représenté dans les figures V-15 (a)-(d) ou C, C, et Cs sont toujours des constantes. On note
que les trois méthodes donnent presgue les mémes valeurs pour chaque aliage, donc on peut
choisir une seule méthode (I’équation de Starink, par exemple) pour estimer I'énergie
d'activation.

La valeur de I’énergie augmente avec 1’augmentation de concentration de Cr dans le
composé FesAl, ce qui veut dire que le processus de mise on ordre de la phase DO3; dans les
alliages contenant une quantité plus élevée de Cr nécessite plus d’énergie.

89



Partie -1- : Etude de I’effet d’addition de Cr sur les propriétés des alliages Fe-Al

D’aprés 1'équation (4) [78], le coefficient de diffusion est régi par laloi exponentielle:

- Eact

(

D=De

Plus lavaleur de cette énergie est grande, plus la diffusion est faible : donc I’addition de
Cr fait raentir le processus de mise on ordre de la phase ordonnée D03, ce qui est en bon accord

avec les résultats obtenus par I’analyse dilatométrique et calorimétrique différentielle.

Tableau V-3: Les valeurs de I’énergie d’activation de processus de mise en ordre de la
phase ordonnée DO; formée aux cours du chauffage des alliages

homogeénéisés 1h a 1000°C et trempés a I’eau, estimées par les trois

méthodes.
L’énergied’activation E, eV
L’alliage L esmethodes
Starink Kissinger Ozawa
Fe-25A1-25Cr 1.31+0.19 1.31+0.19 1.34+0.18
Feosal-ocr | 129023 125+0.23 1.28+0.22
Fe-28A|-4ACr 1.10+£0.11 1.09+0.11 114+ 011
Fe-27Al-2Cr 1.04+0.17 1.04+0.17 1.08 £ 0.16
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(a) Fe- 25% at. Al- 25% at.Cr (b) Fe- 25% at. Al- 9% at.Cr
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Fig. V-14: Superposition des pics exothermiques liés a la formation de la phase ordonnée
D03 dans les alliages homogénéisés 1 h a 1000°C, trempés puis chauffés

avec différentes vitesses.
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Fig. V-15: Droites selon I'éguation de Starink des alliages : (a) Fe- 25% at. Al-25 % at.
Cr, (b) Fe-25% at.Al-9% at. Cr (c) Fe-28% at. Al-4 % at.Cr, (d) Fe-27
% at. Al-2% at. Cr.

V-8. La dépendance en température du frottement intérieur

Le spectre du frottement intérieur des alliages binaires Fe-Al a été étudié dans plusieurs
travaux [79] : trois pic activés thermiquement enregistrés a haute températures : les relaxations
Snoek (S) et Zener (2), et le pic X qui est lié ala présence des lacunes structurales et les atomes
de carbone dans I’alliage. Le Cr est un éément qui forme des carbures dans le fer et dans les
alliages a base de Fe-Al. Les calculs [80] ont démontré que I’interaction interatomique C-Cr
dans le fer est plus élastique, cependant, quelques atomes de carbone distribués dans la solution
solide aprés trempe rapide [81] sont responsables de 1’apparition du pic de type-Snoek [82]
indiqué par S dans lafigure V-16.

Si la concentration d’Al dépasse la concentration de Cr, le pic de type-Snoek est décalé
vers les hautes températures a cause de I’interaction C-Cr [83], et la hauteur du pic S diminue a
cause de la diminution de la concentration de C dans la solution solide. Le pic X enregistré sur
figure V-13 a été interprété précédemment [84, 33] comme un pic de relaxation causé par la
réorientation de C-lacune sous contrainte. Dans le cas d’une concentration d’Al (~25% at.) et

d'une substitution de Fe par Cr, toutes les tendances mentionnées précédemment peuvent étre

92



Partie -1- : Etude de I’effet d’addition de Cr sur les propriétés des alliages Fe-Al

observées mais un petit changement détecté (Fig. V-16). La diminution de la hauteur des pics S
et X est probablement due au piégeage des atomes de C (carbure de chrome) ; le décalage du pic
S vers les hautes températures est le résultat de I’interaction C-Cr dans la solution solide. Le pic
de type Snoek et le pic X peuvent étre observeés dans le cas d’une faible addition de Cr dans Fe-
Al. Il est possible de retenir la contribution de ces pics dans les aliages Fe-Al-Cr avec de fortes

concentrations de Cr (ex. dans 25% at. Cr).

Le pic de relaxation de Zener (réorientation des paires d’atome en substitution sous
I’application d’une contrainte périodique) est légerement large et décalé vers les hautes
températures, en comparaison avec les aliages binaires Fe-Al. L’interaction Cr-Cr implique la
largeur du pic Zener a haute température en comparaison avec 1’alliage binaire Fe-26% at. Al
(Fig. V-13). L’apparition de ce pic n’est pas claire dans 1’alliage Fe-25% at Al-25 % at. Cr ala
position correspondant au pic de Zener dans 1’alliage binaire Fe-25 % at. Al ; peut étre que ce
pic apparait a environ 600°C, mais le pic S disparait dans cet aliage a cause de la forte

concentration de Cr.

0,012
S + Fe26Al

0,010 4 i % Fe-25A1-25Cr .
. ‘v Fe-27Al-2Cr i

~Fe-28Al-4Cr | .

| |
| |
=
= S
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| |
| |

0,008 -} iy
~ 0,006 -
o
0,004
0,002
0,000
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Fig. V-16 : QX(T) dans I’alliage Fe-26 % at. Al et Fe- % at. Al-25 % at.

Cr homogénéise et trempé pour des fréquences 1-2 Hz.
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V-O. Influence de I’addition du Cr sur la microdureté des alliages étudiés

Plusieurs travaux théoriques et expérimentaux ont démontré que les propriétés
meécaniques des alliages Fe-Al peuvent étre améliorées par 1’addition d’autres éléments, et le Cr
est I’un de ces éléments. D’aprés les résultats des mesures de microdureté obtenues pour les
alliages Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr, Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr et Fe-
27 % at. Al-2 % at. Cr, homogénéisés 1 h a 1000°C, trempés et recuits a 300°C (la température
de formation de la phase ordonnée DOs) pour différents temps de maintien, on note que la

formation de la phase ordonnée D03 méne a 1’augmentation de la microdureté (Fig. V-17(a)-(d)).

Cette augmentation de la microdureté se fait avec 1’augmentation du temps de recuit jusqu’a un
certain temps : 60 min pour 1’alliage Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr, 20 min pour 1’alliage Fe-25 %
at. Al-9 % at. Cr, 15 min pour I’alliage Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr et 10 min pour 1’alliage Fe-27
% at. Al-2 % at. Cr, et est ensuite suivie de sa diminution. Cela peut étre expliqué par
I’augmentation de la fraction des domaines d’antiphases D03 jusqu’a la transformation compléte
de la phase désordonnée o a la phase ordonnée DOs. Cet effet se traduit sur les courbes DSC
(Figs. V-18 (a)-(b)) par la disparition du premier pic exothermique, ce qui indique que la phase
ordonnée D03 est formée complétement dans chaque alliage aprés un certain temps de maintien.
D’autre part, on observe sur la courbe DSC de I’alliage Fe-27 % at. Al-2 % at. Cr recuit 10 min
a 300°C, un deux pics endothermiques dédoublé dans I’intervalle de température [350-600°C],
lié ala diminution du degré d’ordre de la phase D03 (premier pic) et a la formation de la phase

B2 (deuxieme pic).

Beauchamp et al. [Référence 2 citée par [85]] montrent que le recuit a des températures
proches de la température critique (formation de la phase ordonnée DO03) réduit 1’énergie des
parois d’antiphase avec leurs séparation a environ deux, trois ou cinq plans atomiques. La
diminution de 1’énergie de ces parois implique une augmentation de la mobilité des dislocations
avec une meilleure ductilité [Références 1-5 cités par [35]]. La diminution de la microdureté est
due a la coalescence de quelques parois d’antiphases (PAPhs) [74]. La comparaison entre les
valeurs de la microdureté des alliages éudiés, montre que la valeur maximale est atteinte plus
rapidement dans 1’alliage a faible addition de Cr ; on peut expliquer ce décalage par I’effet de

I’ajout du Cr qui fait ralentir le processus de coalescence des parois d’antiphases [74].
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Fig. V-17: La variation de la microdureté en fonction du temps de recuit a 300°C
pour les dliages. (a) Fe- 25% at. Al- 25% at.Cr, (b) Fe- 25% at. Al- 9%

a. Cr, (c) Fe- 28% at. Al- 4% at. Cr et (d) Fe- 27% at. Al- 2% at.Cr.
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Fig. V-18: Courbes DSC des alliages recuits a 300°C pour différent temps
de maintien et trempé a 1I’eau (Vc=10°C/min) :
(a) Fe-25 % at. Al-25 % at. Cr (60 min &300°C),
(b) Fe-25 % at. Al-9 % at. Cr (20 min & 300°C),
(c) Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr (15 min a300°C),
(d) Fe-27 % at. Al-2 % at. Cr (10 min &a300°C).
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V-10. Synthése et discussion des résultats obtenus

Les bonnes propriétés des aliages Fe-Al créent de larges perspectives pour leurs
applications industrielles. Cependant, ces matériaux peuvent avoir une faible ductilité a
température ambiante, qui peut étre améliorée par 1’addition d’un troisiéme élément ; le Cr est
I’élément favorable qui peut améliorer cette propriété. Dans cette partie de travail on a suivi
I’effet de cet élément sur les différentes transitions ordre-désordre existants dans différents

aliagesternaire Fe-Al-Cr.

L’étude par dilatométric e¢ DSC montre les différentes transitions existants dans
différents alliages du systéme Fe-Al-Cr étudiés, et montre que I’addition de Cr dans le composé
FesAl fait ralentir le processus de mise on ordre de la phase D0; formée dans les alliages étudiés.

Cela peut étre confirmé par les calculs de I’énergie d’activation de ce processus.

La méthode de Starink permet d’estimer cette valeur et montre que le processus de mise
on ordre de la phase DOs nécessite plus d’énergie dans les alliages FesAl-Cr avec une grande
addition de Cr. L’analyse par DRX et par MET montre que la trempe rapide n’est pas suffisante
pour éviter la formation des particules ordonnées B2 dans | es alliages hyper-stoi chiométriques a
base de Fe;Al. Néanmoins, 1’observation par microscope optique ne révele pas de différences

dans I’évolution de la microstructure entre la phase désordonnée et |es phases ordonnées.

En ce qui concerne les propriétés mécaniques, le prolongement du temps de maintien ala
température de formation de la phase ordonnée D03 méne a I’augmentation de la microdureté par
I’augmentation de la fraction des domaines d’antiphases D03 jusqu’a la transformation compléte
de la phase désordonnée o en phase ordonnée D0s. Le maximum de cette microdureté est atteint
plus rapidement dans 1’alliage a faible addition de Cr; on peut dire que le Cr fait ralentir le

processus de coalescence des parois d’antiphases.

Le chrome aauss un effet sur les relaxations anélastiques dans les aliages Fe-Al-Cr ; cet
élément mene a la diminution de la hauteur des deux pics de type-Snoek et X, qui est expliquée
par I’interaction complexe des atomes de carbone et les lacunes. Les deux pics de type-Snoek (S)
et Zener sont décalés vers les hautes températures avec 1’augmentation de la concentration de Cr.
L’augmentation de la largeur du pic Zener peut étre expliquée par la contribution des paires

d’atomes Cr-Cr en addition ala contribution des paires Al-Al au pic de Zener.
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Partie - 11-: Changements d’état et propriétés anélastiques des alliages Fe-Ga et Fe-Ge

V-11. Introduction

Les adliages Fe-Ga ont une faible ductilité [86] causeée par 1’arrangement ordonnée des
atomes de Ga dans |e fer de structure C.C. (B2, D03, DOy €t L15), ou le type d'ordre dépend de la
température et la concentration des atomes de Ga dans le fer [87, 88]. Les dliages Fe-Ga avec
des concentrations en Ga < 20% at. sont auss connus également par leur capacité
d'amortissement élevée [63], en raison de fortes valeurs de la magnétostriction [89], qui sont
typiques aux matériaux magnétiques doux [90]. Contrairement a d'autres alliages de structure
C.C. avec tendance a s’ ordonner, trés peu d'informations peuvent étre trouvées dans la littérature
sur I’indépendance en amplitude du frottement intérieur dans les aliages Fe-Ga [63, 79, 91].

Plusieurs effets du frottements interieur causés par des phénoménes thermiquement
activés ont été découverts précédemment [58]: la relaxation de type-Snoek, composée de deux
pics P1 et P2 dis aux sauts des atomes de carbone dans les systemes Fe-C-Fe et Fe-C-Ga (le pic
total est déesigné par le pic Py,), la relaxation de Zener due a la réorientation de paires d’atomes
Ga-Ga notée par le pic P4, et la relaxation des joints de grains notée par le pic P5. Les mémes
auteurs [58] ont montré deux effets anélastiques notés par les pics P3 et P4 dans I’intervalle de
température de 150 a 300°C dont l'origine n’a pas été bien expliquée. Ces deux effets
anélastiques ne sont pas bien clairs parce que leurs amplitudes et leurs températures dépendent
du traitement thermique des échantillons et des conditions d'essai. |l a été suggeéré que ces effets

pourraient étre causés par une transformation structuralle dans|’alliage Fe-13 % at. Ga.

Les alliages Fe-Al, Fe-Ge et Fe-Ga disposent d’une grande valeur d'amortissement, qui
est plus édevée dansles deux alliages Fe-Ga et Fe-Ge a cause de la grande valeur de la
magnétostriction [63]. Maheureusement, contrairement aux alliages Fe-Al, les aliages Fe-Ga
sont colteux et fragiles. Ainsi I'idée de développer un aliage ternaire de haute valeur
d’amortissement Fe-Al-Ga est trés attirante. Notre intérét pour ces alliages ternaires n'est pas
limité par I'étude de la dépendance en amplitude d'amortissement, mais nous voulons auss
étudier la dépendance en température d'amortissement dans un aliage ternaire Fe-Al-Ga; la
composition chimique est basée sur I'idée de la substitution des atomes d’Al par des atomes de

Ga connaissant I'amortissement élevé de I’alliage Fe-11 % at. Al [62].

Dans cette partie du travail on va étudier les transitions structurales associées avec
différentes vitesses de refroidissement a partir de 1’état désordonné et 1’effet de la substitution de

Ga et d’Al sur le processus de mise on ordre dans deux types d’alliages a base de fer. Ce travail
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est consacré auss a |'étude des mécanismes structurales qui conduisent a la dépendance en
température des effets du frottement intérieur dans les trois types d’aliages Fe-Ga, Fe-Al-Ga et
Fe-Ge. Il contribuera également a une meilleure compréhension des effets similaires dans les
aliages: Fe-Al [82], Fe-Ge [74] et des systemes plus complexes comme les aliages Fe-Si-Al
[92] ou Fe-Al-Cr [93].

V-12. Etude de deux types d’alliages Fe- 13 % at. Ga et Fe- 8% at. Al- 3% at. Ga
V-12-1. Etude par frottement intérieur

Les dliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga ont un important fond continu de
frottement intérieur a basse et a haute température (Fig. V-19 (a) et (b)). La source principale
d'amortissement est |'amortissement magnétomécanique. Ceci peut étre facilement prouvé par
I'application de champ magnétique axial. Un exemple de la courbe de la dépendance en
amplitude du frottement intérieur est inséré dans lafigure V-19 (a). Le maximum de cette courbe
correspond au maximum de I'amortissement magnétomécanique a température ambiante. La
dépendance du module dans I’alliage Fe-13 % at. Ga a un effet inverse dans la gamme de
température de 250 a 350°C pour I'échantillon trempé a 1’air et de 200 a 270°C pour I'échantillon
trempé al'eau (Fig. V-20). Les résultats obtenus pour 1’alliage Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga (Fig. V-
19 (b)) sont similaires a ceux de I’alliage Fe-13 % at. Ga: les mémes pics peuvent étre distingués.
La différence entre les deux alliages est un petit effet de comportement inverse du module et de
plus faible fond a haute température, ce qui entraine une meilleure résolution du pic du
frottement intérieur & haute température dans 1’aliage ternaire a faible teneur en ééments

daliage.

La figure V-19 montre les courbes de la dépendance en température du frottement
intérieur (TDIF), pour les deux types d’alliages, mesurée a l'aide des vibrations de flexion
forcées; les échantillons sont refroidis a l'air a partir de la température d’homogénéisation
1000°C a I’intérieure d’un tube de quartz. La position du pic Pt a basse température, qui est
observée dans les alliages Fe-Ge et Fe-Al [58, 82, 94], dépend de la fréquence. Nous supposons
que ce pic correspond a la relaxation Hasiguti [79] des dislocations avec les défauts les plus
proches voisins de réseau. Larelaxation complexe de type-Snoek (pic Py,) dans1’aliage ternaire
(par exemple, Fe-C-Me, ou Me est en méal) contient plusieurs processus de relaxation
élémentaires. Le pic Py, a également été observé dans les dliages Fe-Al, Fe-Co, Fe-Ge et Fe-Si

[91] ; il est G aux sauts des atomes de carbone en solution solide C.C. au voisinage des atomes
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de Fe (le pic P1 correspond aux sauts de carbone dans les positions Fe-C-Fe) et des atomes Ga
(le pic P2 correspond aux sauts de carbone dans des positions Fe-C-Ga ou Fe-C-Al). Les
positions des pics P1 et P2 sont relativement proches les unes des autres et ils produisent un pic
non-symeétrique noté le pic Py,. L’apparition du pic P2, parfois appelé le pic i-s (interstitiel-
substitution), est typique pour plusieurs aliages Fe-C-Me ou les atomes en substitution ne
forment pas des carbures pour les aliages Nb-Ti-O [95]. Les rayons atomiques de Fe, Ga et Al
sont respectivement 140, 130 et 125 pm, en conséquence, la distorsion relative de réseau
cristalin autour d’atome en substitution (Ar/re) est Ga/ Fe = 5,5 % et Al / Fe =11,2 %. Cette
déformation éastique autour d'atome de soluté due a son inégalité de taille, joue un role décisif
dans lavariation d'énergie d'activation de saut d’atome de carbone et alaformation de pic P2.

Les pics P3 et P4 sont discutés ci-dessous. Au cours du refroidissement a partir de 570°C,
les deux pics P3 et P4 ont pratiquement disparu (méme chose pour le pic P2 composant du pic
complexe Py, type-Snoek), tandis que la composante P1 est présente dans les courbes TDIF.

Le pic P4 apparait dans les spectres TDIF au chauffage seulement dans le cas ou
I'échantillon de I’alliage Fe-13 % at. Ga est trempé a l'eau (Fig. V-20) (les courbes sont données
pour 1 Hz seulement). Au cours du refroidissement le pic P4 disparait. La courbe insérée dans la
figure V-20 montre clairement la dépendance en température de la position des pics P4 et P5
avec la variation de la fréquence de mesure. Nous supposons que le pic P4 est di alarelaxation
Zener et causé par la réorientation des paires des atomes en substitution (Ga-Ga) dans la solution
solide désordonnée ; le pic P5 est le pic de relaxation des joints de grains. Le pic P4 est supprimé
s la structure est ordonnée, c'est a dire apres recuit, mais il est bien observé a |'éat de trempe
[58]. Le pic P3 observe dans les deux alliages est indépendant de la fréquence. A 1’état de trempe

aI’eau le pic est observé a des températures plus basses par rapport al’état de trempe al'air.

Contrairement au pic P3, les positions des pics P_t, P12, P4 et P5 dépend de la fréquence
de mesure. Aing, ils sont des pics thermiquement activés, et leur température augmente avec la
fréquence de mesure d’aprés la condition wxt = 1 pour la dépendance en fréquence du pic de

Debye du frottement intérieur représenté par:

Ql=a—"
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ol 7t est le temps de relaxation et A est l'intensité de relaxation. Le temps de relaxation est
contrblé par les sauts atomiques thermiquement activés, de sorte que sa dépendance en
température est décrite par une équation d'Arrhenius:

ou H est I'énergie d'activation, Kg est le coefficient de Boltzmann, 1o un facteur pré-exponentiel.
Les valeurs de H et 1o pour les pics Py, P4 et P5 au cours de chauffage et le pic P1 au cours du

refroidissement, sont calculés d’apreés la relation d’ Arrhenius et rassemblés dans le tableau V-4.

Les parametres d'activation des pics inclus dans le tableau sont assez similaires pour les
deux alliages. Contrairement a ces pics, |la température du pic P3 ne dépend pas de la fréguence
utilisée dans les expériences (Figs. V-19 et V-20), et il est accompagné par un comportement
inverse du module. Son énergie d'activation incluse dans le tableau est évaluée a partir d'essais
DSC discutés ci-dessous. La température de ce comportement inverse du module diminue s
nous utilisons I'échantillon trempé au lieu de celui recuit [58]. Un tel comportement du module
peut avoir lieu dans le cas de la recristallisation (appelé effet de Kdster [96]), diminution de la
concentration des lacunes ou de lamise en ordre, et alatransition ferro-paramagnétique [79]. Un
effet similaire de I’inverse du module a environ 300°C dans 1’alliage Fe-17 % at. Ga a éé
expliqué par la transition ferro-paramagnétique [63]. Dans 1’alliage Fe-13 % at. Ga dont le point
de Curie est environ 728°C, cette transition de deuxieme ordre ne peut pas étre la cause de I'effet
inverse du module. Le pic P3 alieu au début de cette augmentation du module: les pics P3 et Py,
sont mieux séparés si on utilise de basses fréquences (Fig. V-20, les courbes de 0,1 et 0,05 Hz) et

sont superposés a des fréquences plus éleveées.
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Fig. V-19: La dépendance en température du frottement intérieur, Q*, et le module
élastique, E, dans les alliages Fe-13 % at. Ga (a), et Fe-8 %at. Al-3 % at. Ga
(b), trempés al’air. Vitesse de chauffage 1K/min, vitesse de refroidissement
3K/min, fréquence utiliste: 0,5, 1, 3, 10 Hz, amplitude de déformation
maximale o= 5 x 10°. La figure insérée dans la fig. () montre la dépendance

en amplitude du frottement intérieur a1 Hz et 30°C.
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Fig. V-20: La dépendance en température du frottement intérieur, Q*, et le module
¢lastique, E, dans I’alliage Fe-13 % at. Ga trempé dans I’eau et refroidi a I’air a
partir de 800°C ; la fréquence de mesure est 1 Hz, la vitesse de chauffage 1K/min,
I’amplitude de déformation maximale est g9 =5 X 107°. Les courbes additionnelles
pour I’échantillon trempé a 1’air mesurées & 0,1 Hz et pour 1’échantillon trempé a
I’eau mesurées a 0,05 Hz sont ajoutées dans I’intervalle de température de 20 a
300°C et de 20 a 400°C respectivement. La figure insérée est la courbe TDIF au
voisinage des pics P4 et P5 mesurée a différentes fréquences au cours du chauffage

et du refroidissent.
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Tableau V-4: Les paramétres d’activation des pics étudiés.

Py, P1 P4 P5 P3
Lepic complexe | Le pic de Snoek Le pic de Zener Lepic GB Résultats
de Snoek DSC

H, eV to, S H, eV to, S H, eV to, S H, eV to,s | H,ev

Chauffage Refroidissement Chauffage

Fe-13 % at. Ga-C

1.1 | 2x10%®| 088 | 8x10™ 2.2 10 2.7 1018 0.93

Fe-8 % at. Al-3% at. Ga-C

1.07 | 4x10%® | 0.8 | 5x10™ Non étudié 2.8 1018 0.97

Selon les diagrammes de phase existants, I’intervalle de température du comportement
inverse de module correspond a la transition désordre-ordre (formation de la phase ordonnée
DO0s). La phase ordonnée D03 a été trouvée dans I’alliage Fe-14 % at. Ga: la trempe supprime la
phase D0, tandis qu’un refroidissement lent favorise sa formation [38, 97]. Aing, le
refroidissement lent ou le chauffage peut stabiliser la phase mixte A2+D0; pour des
concentrations en Ga< 14 %. Laformation des amas de DOz au dépend de lamatrice A2 est bien
connu dans les alliages Fe-Al, similaire acelle de 1’état K [88], et elle est supposee se produisant
dans les dliages Fe-Ga [98]. L’ordre méne a la diminution de 1’amortissement
magnétomeécanique. Dans le cas de traitement thermique a basse température (recuit a 400°C) on

note la disparition du pic P3 [58].

V-12-2. Etude dilatométrique et calorimétrique

Les essais dilatométriques et DSC ont été réalisés pour vérifier I’existence de 1’ordre dans
les aliages étudiés. La courbe dilatométrique obtenue avec une vitesse de chauffage de
10°C/min de I’alliage Fe-13% at. Ga homogénéiseé 2 heures a 800°C et trempé a I’cau, est

présentée dans la figure V-21 (a). La dérivée du segment de chauffage de cette courbe montre
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une contraction vers 280°C (pour la vitesse de chauffage 10°C/min) ou 260°C (pour la vitesse de
chauffage 1°C/min) (Fig. V-22 (@)). Cette température est proche de la température du pic du
frottement intérieur P3 a 1’état de trempe. Aucune anomalie n’a été détectée sur la courbe dérivée
de segment de chauffage de la courbe dilatométrique du méme échantillon homogénéise 2 heures
a 800°C et trempé a I’air (Fig. V-21 (c)).

Pour I’alliage Fe-8 % at. Al- 3 % at. Ga homogénéisé 2 heures a 800°C et trempé a I’eau,
la contraction est observée a 300°C et a 230°C au cours du chauffage de 1’échantillon avec les
deux vitesse 10°C/min et 1°C/min, respectivement (Fig. V-21 (b)) ; cet effet est expliqué par la
formation de la phase ordonnée DOs. On observe une contraction vers 750°C sur les courbes
dilatométriques de I’échantillon Fe-8 % at. Al- 3 % at. Ga aprés une trempe rapide (Fig. V-21
(b)) ou apres un refroidissement lent (Fig. V-21 (d)); c’est la température de la transition
magnétique (point de Curie). Ce point est observé aussi sur la courbe dilatométrique de 1’alliage
Fe-13 % at. Gavers 728°C (Fig. V-23). Sur laméme figure on observe un effet vers 612°C dd a

la dissolution de |a phase ordonnée DOs.

Les courbes de DSC obtenus avec une vitesse de chauffage 10°C/min pour les
¢chantillons homogénéisés 2 h a 800°C et trempé a I’eau (Fig. V-24 (a) et (b)) montrent un effet
exothermique vers 288°C (pour I’alliage Fe-13 % at. Ga) et 304°C (pour I’alliage Fe-8 % at. Al-
3% at. Ga) qui est causé par le méme effet —la formation des domaines ordonnées DO3. Le méme
effet est observé avec des vitesses de chauffage 15, 20 et 30°C/min avec un décalage du

maximum des pics vers les hautes températures.
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Fig. V-21: les courbes dilatométriques et les dérivés des segments de
chauffage des deux alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at. Al-3 %
at. Ga homogénéisés 2 h a 800°C et trempé a 1’eau (a et b),

homogeénéisés et refroidis a 1’air (c et d) respectivement.
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Fig. V-22 : Ladérivée du segment du chauffage de la courbe dilatométrique pour les échantillons
homogeénéisés 2 h a800°C et trempés a 1’eau :
(@ Fe-13 % at. Ga: (1) vitesse de chauffage 10°C/min et (2) 1°C/min.
(b) Fe-8% at. Al-3% at. Ga: (1) vitesse de chauffage 10°C/min et (2) 1°C/min.
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Fig. V-23 : Le segment du chauffage de la courbe dilatométrique de 1’alliage
Fe-13 % at. Ga homogénéisé 2 h a800°C, trempé al’eau puis
chauffé jusqu’a 1000°C (Vc=10°C/min).
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Fig. V-24 : Les courbes DSC obtenues dans I’intervalle de formation de la phase ordonnée
D03 dans deux aliages: Fe- 13 % at. Ga (a) et Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga,
homogénéisés 2 h a 800°C et trempé a I’eau puis chauffés avec différentes

vitesses de chauffage.
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V-12-3. Calcul de I’énergie d’activation du processus de miseen ordre dela phase DO
danslesdeux alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at. Al-3% at. Ga

Pour déterminer 1’énergie d’activation du processus de mise en ordre de la phase
ordonnée DOz formée dans les deux alliages a partir des courbes DSC obtenus avec quatre
vitesses de chauffage: 10°C/min, 15°C/min, 20°C/min et 30°C/min, on utilise la méhode de
Starink [75]. Les relations suivantes donnent I’évolution de la température du maximum des pics

exothermiques (T en fonction de la vitesse de chauffage s :

__ _10008E= ¢,
RT

In 192

m m

Ou B, T et R représentent la vitesse de chauffage, la température maximale du pic et la
constante des gaz respectivement. L’énergie d’activation E; déduite de la pente de la droite
In (Tr/B) en fonction de (1000 / T, est représentée dans les deux figures VV-25 (a) et (b).

Les valeurs obtenues sont 0,93 eV pour 1’alliage Fe-13 % at. Ga et 0,97 eV pour ’alliage
Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga; ainsi 1’énergie d’activation du processus de mise en ordre dans
’alliage binaire est inférieure a celle obtenue pour I’alliage ternaire, ce qui indique que le
processus de mise en ordre dans le deuxiéme alliage nécessite plus d’énergie. On suppose gque le
processus de mise en ordre qui controle le pic P3 du frottement intérieur et les valeurs de

I’énergie d’activation déduites des essais DSC correspond aussi au pic P3 (tableau V-4).

109



Partie - 11-: Changements d’état et propriétés anélastiques des alliages Fe-Ga et Fe-Ge

10,0
Eact =093+ 0,05 [eV]

9,8
9,6
9,4

9,2

In (T “%/b)

9,01

8,8 -a-

1,68 1,70 1,72 1,74 1,76 1,78

1000/T  [K]

10,2

10,0

164 166 168 170 172 174
1000/Tp [K]
Fig. V-25: Droites selon I'équation de Starink des alliages homogénéisés 2 h a

800°C et trempés a 1’cau ; Fe- 13 % at. Ga (a) et Fe-8 % at. Al-3 %
at. Ga
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V-12-4. Les mesuresde la microdureté

Le tableau V-5 montre les différentes valeurs de la microdureté obtenues pour les deux
types d’alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga. On note que la mise en ordre de la

phase ordonnée D03; méne a 1I’augmentation de la microdureté des deux aliages étudiés.

La comparaison des deux alliages montre que la dureté de 1’alliage Fe-13 % at. Ga a 1’état
de trempe est supérieure a celui de I’alliage Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga trempé, a cause de lafaible

quantité des atomes en solution dans la matrice de fer dans le dernier aliage.

Tableau V-5 : Valeurs obtenues des mesures de la microdureté.

Valeur dela
L’alliage étudié L’état de I’échantillon _ ) )
microdureté (N.mm™)
Homogénéisé et trempé dans 1’eau 197,77+ 0,57
Fe-13 % at. Ga Homogeéenéisé et trempé puis
204,54 + 0,547
chauffé jusqu’a 280°C.
Homogénéisé et trempé dans I’eau 166,43 + 0,73
Fe-8 % at. Al-3% at. Ga | Homogénéisé et trempé puis
174,78 + 1,12
chauffé jusqu’a 300°C.

V-12-5. L’analyse par diffraction desrayons X

Le spectre de diffraction des rayons X de 1’échantillon Fe-13% at. Gahomogénéise 2 h a

800°C et trempé dans 1’eau (Fig. V-26(a)) montre la présence de |a phase désordonnée a-Fe.

La présence ou I’absence d’autre phases ordonnées comme la phase DOz et L1, n’a pas pu

étre confirmée a partir de la DRX (Fig. V-26 (b)), sachant bien que I’intensité diffractée est

proportionnelle au carré du facteur de structure F,, oUl F,, = > £, =0 (f : |e facteur
j

de diffusion atomique a Z : numéro atomique de 1’atome de la maille) [6], la similarité de facteur
de diffusion atomique des atomes de Fe et de Ga mene a une faible intensité des réflexions de
surtructure qui ne permet pas de séparer les phases A2 et D03, pour dire s la phase est

monophasée ou un mélange de deux phases.
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La détection de la phase mixte A2 + D03 dans les alliages Fe-Ga est possible si on utilise
ladiffraction des rayons X a haute résolution [51, 41]. Du et a. [50] ont montré qu’aucune ordre
a courte distance n’a été trouvé dans les alliages de concentration en Ga de moins de 4 % at. Ga,
en utilisant > X-ray scattering’’ ou la diffusion des rayons X. Entre 13 et 20 % at. Ga, des amas

avec un ordre a courte distance de type DO; sont observés et leur taille augmente avec

I’augmentation de la concentration de Ga.
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Fig. V-26: les spectres de diffraction des rayons X de 1’échantillon Fe-13% at.
Ga homogénéise 2 h a 800°C et trempé (@), homogénéise 2 h a

800°C, trempé et chauffé jusqu’a 280°C.
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V-12-6. Analyse microstructurale

L’observation a I’échelle du microscope optique de 1’échantillon Fe-13% at. Ga trempé
dans I’eau de 800°C (Fig. V-27 (a)), révéle une structure a gros et petits grains. L’alliage est
donc en apparence monophasé o, ce qui est cohérent avec I’analyse par DRX. [’observation du
méme échantillon chauffé jusqu’a 280°C aprés une trempe rapide, ne montre aucun différence en

comparaison avec I’état de trempe, ainsi qu’a 1’état maintenu 10h a 280°C (Fig. V-27 (b)).

Les mémes observations ont été faites sur 1’alliage Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga homogeéenéisé
et trempé ou chauffé jusqu’a 300°C ou maintenu 10 h a cette température (la température de
formation de la phase ordonnée D0s) (Fig. V-28 (a) et (b)). Les points distribués peuvent étre des

oxydes.
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50 um
|—A

Fig. V-27: Microstructure de I’alliage Fe-13% at. Ga homogénéise 2 h a800°C
et trempé (a) puis chauffé jusqu’a 280°C (b) et maintenu ensuite
a280°C pendant 10 h (c).
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-a-

50 um
—

Fig. V-28: Microstructure de I’alliage Fe-8 % at. Al-3 % at. Ga homogénéisé
2 h a 800°C et trempé (&) puis chauffé jusqu’a 300°C (b) et
maintenu ensuite a 300°C pendant 10 h (c).
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V-13. Etude des alliages Fe- (8-23) % at. Ge

V-13-1. Etudedilatométrique et par ATD
Les résultats expérimentaux sont présentés et discutés en fonction de I’augmentation de la
concentration en Ge.

% Fe-8% at. Ge

Les données de I’ATD de I’alliage Fe-8 % at. Ge homogénéisé et trempé a 1’eau sont
présentées dans la figure V-28 (a). Le premier cycle montre une premiere réaction avec un pic
exothermique autour de 325°C qui disparait apres le premier cycle, un pic endothermique a
765°C qui apparait aussi au cours de refroidissement. L’analyse dilatométrique (Fig. V-28 (b))
montre les mémes effets; la dérivé du segment de chauffage montre une petite contraction a
300°C, suivie d’une deuxiéme contraction a 800°C. En comparant les données de I’ATD avec le
diagramme de phase binaire Fe-Ge [ref. 5 citée par 48], il est possible de conclure que I’effet
observé & haute température (765°C) correspond alatransition magnétique (point de Curie).

D’apres ce diagramme d’équilibre, 1’alliage Fe-8 % at. Ge contient |a phase désordonnée o,
mais de récentes études réalisées par des mesures du frottement intérieur [47] montrent un pic a
basse température noté P3 ; son hauteur augmente avec 1’augmentation de la concentration en Ge
(C’est a dire avec latendance ala mise en ordre de la surstructure (D03, B2)) qui est trés sensible
a I’histoire de I’échantillon. Golovin et al. [21, 47 et 84] affirment que le pic du frottement
intérieur dans I'alliage Fe-Ge est analogue a ce qui est nommé le pic X dans les aliages Fe-Al,
c’est a dire ala présence des lacunes structurales dans la solution solide. Donc |e pic observé sur
les courbes dilatométriques et ATD a300°C de I’alliage Fe-8 % at. Ge homogénéise et trempé a

I’eau peut étre liée alaformation de la structure ordonnée B2.

Le refroidissement a I'air de I'dliage Fe-8 % at. Ge méne a la formation de cette structure
ordonnée, donc on note la disparition de la contraction observée a basse température sur le

segment de chauffage de la courbe dilatomeétrique de I'échantillon trempé al'eau.
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Heat Flow exo
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Fig. V-28: (a) Courbes ATD de I’alliage Fe-8% at. Ge homogéenéisé 1 h a 1000°C et
tremp¢ a I’eau,
(b) courbes dilatométriques de 1’alliage Fe-8% at. Ge homogénéisé 1 h

a1000°C : aprées trempe a 1’eau et aprés refroidissement a 1air.
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%  Fel2% at. Ge

Sur la courbe d’ATD (Fig. V-29 (d)) de l'dliage Fe-12 % at. Ge trempé a I'eau depuis
1000°C, on observe les mémes effets que ceux de I'alliage Fe-8 % at. Ge: un pic exothermique
a326°C lié alaformation de la phase ordonnée B2. Le pic endothermique qui apparait au cours
du chauffage a 740°C correspond au point de Curie. Aprés un deuxiéme cycle on note la
disparition du pic exothermique ; le chauffage jusqu'a 1000°C et le refroidissement dans I’ATD
(apresle premier cycle) mene donc alaformation de la structure ordonnée B2.

La courbe dérivée usegment de chauffage de I'alliage Fe-12 % at. Ge trempé a l'eau depuis
1000°C (Fig. V-29 (b)) montre deux effets: une premiere contraction a environ 310°C liée ala
formation de la structure ordonnée B2, suivie par une deuxiéme contraction a 945°C attribuée a
latransition B2 — a.

Sur la courbe dérivée du segment de chauffage du méme alliage homogénéisé a 1000°C et
refroidi a l'air, on observe la disparition de la premiere contraction observée sur le segment de
chauffage de la courbe dilatométrique a l'état de trempe ; ce qui indique que le refroidissement a
I'air méne a la formation de la structure ordonnée B2. Donc la formation de cette structure est
tres sensible a I'histoire thermique de I'échantillon. Sur cette courbe on observe aussi une
contraction a 950°C liée alatransition B2 — a. Les mémes effets ont été observés récemment
par |'analyse dilatométrique et DSC de l'alliage Fe-13% at. Ga [64] ; cela indigue la similarité
entre les deux systemes. Les courbes DSC (Fig. V-30 (a)) obtenus confirment les résultats de

I’ATD et de I’anal yse dilatomeétrique.

Pour déterminer 1’énergie d’activation du pic exothermique dans cet intervalle, Soit
I’énergie d’activation du processus de mise en ordre de la phase ordonnée DO; formée dans
I’alliage Fe-12 % at. Ge, on utilise la méthode de Starink décrite précédemment [75]. Les
résultats sont présentés danslafigure (Fig. V-30 (a)). Lavaleur calculée de 1’énergie d’activation
de processus de mise en ordre de la phase ordonnée D03 est 1.14 eV pour 1’alliage Fe-12 % at.
Ge.
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Fig. V-29: (@) courbes ATD de 1’alliage Fe-12% at Ge homogénéisé 1 h a 1000°C et

trempé a I’eau.

(b) courbes dilatométriques de I’alliage Fe-12% at. Ge homogénéise 1 ha

1000°C : apres trempe a 1’eau et apres refroidissement a 1’air.
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Fig. V-30: (a) Parties des courbes DSC correspondant au pic exothermique lié a la
formation de la phase ordonnée D03 dans 1’alliage Fe-12 % at. Ge

homogénéis¢ 1h a 1000°C, trempé a 1’eau puis chauffé avec

Ext=114+0,01eV

. — .
1,67 1,68 1,69

1000/T, K]

différentes vitesses.

(b) Droites selon I'éguation de Starink pour obtenir la valeur de 1’énergie

d’activation Hact de la phase ordonnée DOjs dans 1’alliage Fe-12 % at.

Ge.
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% Fe19% at. Ge

D’aprés I’étude par DRX, I’alliage Fe-19 % at. Ge contient |a phase ordonnée DO; et B2
dépend de la vitesse de refroidissement. La courbe ATD de cet alliage (vitesse de chauffage
10°C/min) aprés trempe a 1’eau (Fig. V-31 (@) indique la transition B2 — D03 a 270°C €t le
point de Curie autour de 621°C (Tc dans la phase D0Os).

La dérivé du segment de chauffage de la courbe dilatométrique de I'alliage Fe-19 % at.

Ge homogénéise et trempé a l'eau (Fig. V-31 (b)) montre une autre transition a haute
température:

e unepremiere contraction a250°C liée alatransition B2— DO0j,

e une deuxiéme contraction a 870°C correspondant a la précipitation de la phase ¢,

cest-a-dire dlatransition DO; — DO0s+¢ (d'apres le diagramme binaire Fe-Ge).

Apres un refroidissement al'air du méme aliage, I'analyse dilatométrique (Fig. V-31 (c))
montre la disparition de la premiere contraction correspondant a la transition B2— D03, donc la
structure ordonnée D03 formée au cours du refroidissement de l'dliage Fe-19 % at. Ge. La
contraction observée a 864°C correspond alatransition DO;— D03+ €.
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Fig. V-31: (a) lacourbe ATD de I’alliage Fe- 19 % at. Ge homogeénéisé 1h a 1000°C et
trempé a 1’eau.
(b) le segment du chauffage de la courbe dilatométrique de ’alliage Fe-19
% at. Ge homogénéise 1 h a 1000°C et trempeé.
(c) le segment du chauffage de la courbe dilatométrique de I’alliage Fe-19
% at. Ge homogénéisé 1 h a1000°C et refroidi a I’air.
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% Fe23% at. Ge

D'apres le diagramme binaire de ce systéme, cet alliage a une composition de deux phases
apres trempe. Les structures ordonnées a; (B2), a; (D03), € (D0y), € (L12) et B (B8;) peuvent
étre détéctées a différentes températures dans cet alliage. L'observation au microscope optique
(Fig. V-33 (d)) montre que I'alliage Fe-23 % at. Ge conserve la phase mixte oy/e a température
ambiante apres trempe a 1’eau depuis 1000°C. L’alliage Fe-23 % at. Ge de structure ordonnée de
type C.C. et hexagonal apres trempe depuis 1000°C (la phase noire : ay, la phase blanche : ¢), (b)
la surface de I’échantillon). Aucun effet n'a éé détecté sur la courbe ATD de cet aliage
homogénéisé a 1000°C et trempé al'eau (Fig. V-32 (a)).

La figure V-32 (b) montre le segment de chauffage de la courbe dilatométrique du méme
échantillon homogénéisé a 1000°C et trempé a I'eau. Elle montre une contraction & 350°C liée a
la transition DOs+B — DO0st+€’. Cette figure montre aussi une faible expansion a environ 700°C
due peut étre alatransition DOs+e’— DO0st+¢ (d'aprés le diagramme d'équilibre Fe-Ge) ; donc ce
pic est attribué ala formation de la phase ordonnée € (D0,o) [45].

Le segment de chauffage de la courbe dilatometrique de l'dliage Fe-23 % at. Ge
homogeénéisé a 1000°C et refroidi a l'air (Fig. V-32 (c)) montre une anomalie entre 150°C et
950°C : une contraction observée a 350°C, liée ala transition DOs+ — DO0st¢’, suivie par une
expansion due alatransition DOs+&’— DO0s+<.

La figure V-33 montre les microstructures des aliages étudiés aprés trempe. On observe

des grains de différentes formes.
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Fig. V-32: (a) lacourbe ATD de I’alliage Fe- 23 % at. Ge homogeénéisé 1h a 1000°C et
trempé a 1’eau.
(b) e segment du chauffage de la courbe dilatométrique de |’alliage Fe-23
% at. Ge homogénéise 1 h a 1000°C et trempeé.
(c) le segment du chauffage de la courbe dilatométrique de I’alliage Fe-23
% at. Ge homogénéisé 1 h a1000°C et refroidi a 1’air.
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Fig. V-33: Observation optique des échantillons homogénéisés a 1000°C et trempés
al’eau: Fe- 8% at. Ge (a) , Fe- 12 % at. Ge (b), Fe- 19 % at. Ge (c) et

Fe- 23 % at. Ge (d)
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V-13-2. Les mesures de la microdureté et I’étude par DRX

Le tableau suivant (tableau-V-5-) résume les résultats obtenus des mesures de la
microdureté : 1) pour des échantillons trempés a I'eau et 2) chauffés jusqu'a la température de
transition d'aprés les courbes dilatométriques. Dans ce tableau on trouve aussi |es températures et

les types de transitions dans | es alliages étudiés.

La structure des échantillons homogénéises et trempés a I'eau ont été déterminée par DRX
(Fig. V-34) et par I’observation optique (pour 1’alliage Fe-23 % at. Ge). La similarité entre les
facteurs de diffusion atomique des deux atomes Fe et Ge donne une faible réflexion de
surstructure ; donc on ne peut pas séparer les deux phases B2 et € pour |'alliage Fe-23 % at. Ge
homogénéisé a 1000°C et trempé a l'eau, ce qui nécessite I'analyse par la diffraction des rayons
X ahaute résolution (HRXRD) [41, 51].

D’apreés les résultats obtenus montrés dans le tableau-1, 1’augmentation de la concentration
de Ge meéne a I’augmentation de la microdureté. La formation de la structure ordonnée aussi
meéne a ’augmentation de la microdureté des alliages étudies : le chauffage de I’échantillon
jusqu’a la température de formation de la phase ordonnée mene a I’augmentation des parois

d’antiphase qui donne une augmentation de la microdureté.

Tableau-V-5-: Compositions nominales, les températures des transitions d’aprés 1’analyse

dilatométrique et les valeurs de la microdureté des alliages étudiés.

La
" Hv0.3
La compostlon structyre HV0'3 Tc(°C) Type de transition apré chauffage
nominae aprés apré trempe 1squ’d To
trempe Jusq
300 a—B2 264
0,
Fe-8at. % Ge o 255 800 | Point de Curie 253
310 o — B2 298
Fe-12 at.% Ge o 285 740 Point de Curie 282
945 B2— a 283
250 B2—D0, 446
Fe-19 at.% Ge B2 364 620 Point de Curie 361
870 D0; —D0s+¢ 438
Fe23a.%Ge | B2te 372 388 883:[::%)81 jgcl)
3 3
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Fig. V-34: Spectres de DRX des alliages homogénéisés et trempés a 1’eau : (a) Fe-8 % at.
Ge, (b) Fe-12 % at. Ge, (c) Fe-19 % at. Ge et (¢) Fe-23 % at Ge

V-13-3. Anédlagticité (ou la spectr oscopie mécanique) de I’alliage Fe-12 % at. Ge

L’amortissement dans les alliages Fe-Ge est |a dépendance en amplitude et se compose
de deux parties: 1) l'amortissement magnétomécanique et 2) non magnétique liée aux
dislocations. |l est assez facile de séparer ces deux contributions en amortissement total, en
appliquant un champ magnétique externe qui supprime le mouvement des parois de domaines
magnétiques et, par consequent, la contribution magnétomécanique (Fig. V-35). De cette figure,
on peut voir que |I'amortissement magnétomécanique apporte une contribution importante a la
dissipation de I'énergie mécanique dans l'alliage Fe-12 % at. Ge. Afin de minimiser cette
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contribution lors de nos tests de la dépendance en température (Fig. V-36), I'amplitude des
vibrations forcées a éé choisie pour étre g, = 5 x 10, soit environ quatre fois moins que

I'amplitude alaguelle le maximum d'amortissement magnétomeécanique alieu dans1’essai.

Fig. V-35: La dépendance en amplitude du frottement intérieur Q* (y) en vibrations
de torsion d’une décroissance libre (free-decay_torsion vibrations) (f ~ 2
Hz) dans I’alliage Fe-12 % at. Ge recuit a 600°C. Des tests ont été

effectués avec et sans un chamo maanéti aue externe.

La figure V-36 montre les spectres typiques de la dépendance en température du
frottement intérieur mesurée & des fréquences différentes et ¢ = 5 x 10°, pour un
refroidissement lent de I’alliage Fe-12 % at. Ge. On peut voir qu’au moins trois pics de
relaxation sont thermiquement activés (la température du pic dépend de la fréguence de
vibrations, d’aprés 1’équation wxt = 1, ou le temps de relaxation 1 = toexp(H/ksT), (H est
I’énergie d’activation), les pics P.t, P1 et P4. Le pic P2, qui est en fait un composant a haute
température du pic P1, et le pic P3 ne sont pas bien distingué dans la courbe TDIF de

I'échantillon refroidi au four. Néanmoins, e pic P3 ne dépend pas de la fréguence.
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Fig. V-B-36: la dépendance en température de frottement intérieur Q*(T) en vibrations de

flexion forcés - forced bending vibrations - (o = 5.10°) de I’alliage Fe-12 %

at. Ge chauffé a 900°C et refroidi au four : les fréquences des tests entre 0,5
et 10 Hz sont présentés dans la figure. La figure insérée est la comparaison

entre I’échantillon trempé a I’eau et recuit, f =3 Hz.

La figure insérée dans la figure V-36 (vibrations forcées) et la figure V-37 (vibrations
libres) montrent les courbes de la dépendance en température du frottement intérieur de
I’échantillon Fe-12 % at. Ge trempé a |'eau, donc un alliage partiellement désordonné. Les pics
PL/P2 et P3 sont plus élevés dans I'état de trempe (inséré dans la figure V-36) ; un large pic a
deux tétes est constitué d'une combinaison des pics P1/P2 et P3. Il est essentiel de mentionner
gue les analyses quantitatives du pic P3 sont limitées non seulement en raison de la nécessité de
séparer le pic P3 de I'effet total du frottement intérieur, mais aussi en raison de la grande
sensibilité du pic P3 a I’histoire et le régime de mesures (vitesse de chauffage, fréguence, etc).
Le pic P3 peut varier méme pour des échantillons de méme traitement thermiquement - voir
figure V-36 (insérée) et figure V-37.
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Fig. V-37: la dépendance en température du frottement intérieur, QY(T), et la
résonance en refroidissement (la courbe au-dessous). La courbe au-
dessus enregistrée durant le chauffage correspond a 1’échantillon
trempé a ’cau de 1000°C et la fréguence, f (T), en vibrations de
flexion d’une décroissance libres - free-decay bending vibrations - de
I’alliage Fe-12 at. % Ge

La caractéristique commune dans tous nos tests est que le pic P3 peut étre observé
seulement dans I’état hors équilibre, donc apres trempe, mais non pas aprés le recuit et le
refroidissement lent. Le pic P3 dans des échantillons trempés saccompagne également d'une
augmentation temporaire de la fréquence de résonance (Ile module d'élasticité). Le recuit abaisse
toujours la hauteur du pic P3 et augmente la fréquence de résonance. Ceci est illustré dans la
figure V-38: le recuit a 180°C de I'échantillon trempé a I'eau, qui est proche de la température
maximum du pic P3, conduit a une diminution notable du frottement intérieur et a une

augmentation de la fréquence de résonance.
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Fig. V-38: la dépendance en temps de frottement intérieur et la fréquence de
résonance a 180°C de I’échantillon Fe-12 % at. Ge trempé a 1’eau de
900°C: lazone ‘I’ — chauffage jusqu’a 180°C, la zone ‘II’ — le recuit

isotherme a 180°C.

Les dliages Fe-Ge ont quelques similarités avec les aliages Fe-Al, Fe-Si et Fe-Ga non
seulement du point de vue de leurs structures, mais aussi des effets anélastiques. Mis a part la
contribution importante de I'amortissement magnétomécanique qui rend les alliages Fe-Al et Fe-
Ga attirants pour des applications d'amortissement, cinq différents pics de frottement intérieur,
soit cing différents mécanismes anélastiques, ont éé signalés pour les alliages de ces systémes a

des températures différentes [47]. Les mécanismes de ces relaxations sont |es suivants:

1) Le pic P1 est le pic de Snoek causé par des sauts atomiques de C dans la matrice de fer.
L'énergie d'activation de cet effet est de 0,84 €V - proche de celle de Fe pur, ce qui
signifie que l'interaction interatomique C-Ge est négligeable pour ce mécanisme de
relaxation.

2) Le pic P2 est de type Snoek, cause par les sauts d'atomes de carbone au voisinage des
atomes de Ge. L’interaction interatomique attractive entre C et les atomes de Ge
augmente |'énergie d'activation pour les sauts d'atomes de carbone dans la matrice Fe-Ge
au voisinage des atomes de Ge. Dans les alliages Fe-Ge avec des structures C.C. A2 et

(D03, B2) le pic P2 forme une largeur au pic principale (P1), produisant ainsi un large et

131



Partie -11-: Changements d’état et proprietés anélastiques des alliages Fe-Ga et Fe-Ge

3)

4)

asymétrique pic de frottement intérieur "P1/P2" causé par les sauts des atomes
interstitiels (C). Les méthodes de simulation de cette combinaison sont décrites en détail
dans’article indiqué par [81].

Le pic P3 est observé seulement ou essentiellement aprés trempe a l'eau, ce qui élimine
en partie la formation de 1’ordre de ces aliages. Ce n'est pas un pic de relaxation activée
thermiquement - latempérature du pic ne dépend pas de la fréquence des vibrations selon
I'équation wxt = 1, ou le temps de relaxation t = 1eexp (H/kgT), H est I'énergie
d'activation [99]. La hauteur du pic augmente avec lateneur en Ge dans le fer, c'est adire
avec latendance a |’ordre vers les surstructures C.C (D03, B2), mais le Pic P3 n'apparait
pas dans les échantillons d’une structure hexagonale ordonnée [47]. Aingi, le pic P3 est
causé probablement par la transition désordre-ordre. A notre avis, le pic P3 dans les
aliages Fe-Ge est équivalent dans les alliages Fe-Al et Fe-Ga. Il peut étre considéré
comme le pic nommé X dans les alliages Fe-Al [21], qui est, cependant, un pic de
relaxation activée thermiquement avec une énergie d'activation d'environ 1.6 a 1.7 eV.
Pour les aliages Fe-Al le pic X a été expliqué par des complexes C-lacune ou lacune-
lacune. Le pic P3 a également été signalé pour les aliages Fe-13 % at. Ga et Fe-17 % at.
Ga [58, 100] que I'effet indépendant de la fréquence, qui augmente avec 1’augmentation
de latempérature de trempe [100]. La hauteur du pic P3 diminue en raison du recuit (Fig.
V-36). Comme ce pic de température ne dépend pas de la fréguence, son énergie
d'activation ne peut étre évaluée de la courbe d'Arrhenius, en utilisant les données du
frottement intérieur a différentes fréquences. Pour résoudre ce probléme pour les aliages
Fe-Ga, I'énergie d'activation de cet effet a été estimée en utilisant des tests spécifiques de
DSC: 0,93 eV par la méthode de Starink ,et en supposant que les effets irréversibles de
I’ordre et les lacunes sont responsables de cet effet [64]. La méme méthode est utilisée
pour les aliages Fe-Ge pour obtenir la valeur 1.14 €V. Donc les méhodes standards
(ATD, DSC, Dilatométre et DRX) peuvent indirectement aider dans I’interprétation des
effets de relaxation thermiquement activée (PL/P2 et P4) mais leurs données donnent des
informations importantes pour I’interprétation du pic P3.

Le pic P4 est probablement le pic de Zener produit par la réorientation sous contrainte
appliquée des paires d'atomes de Ge (Ga ou Al) dans la matrice de fer. L'énergie
d'activation pour le pic P4 dans les alliages Fe-Al est proche de celle de la diffusion des

atomes en substitution et dépend du type et du degré d’ordre [101]. Ainsi, les parametres
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du pic P4 dépendent du régime d'essai: le pic est plus prononcé dans les courbes
mesurées a TDIF au refroidissement, c'est a dire lorsgue les changements de structure
mieux ordonnée. L'effet Zener peut chevaucher avec ’effet de joints de grains ou la
position de la température du pic est plus grande. Il a é&é démontré pour les aliages Fe-
(13-20) Ga que les effets de relaxation totale dans ce domaine de température et de
fréguence, peuvent ére constitués de deux contributions: I'effet Zener (~ 2,2 eV, la
réorientation des paires Ga-Ga dans la matrice de fer) et I’effet de joints de grains (~ 2,7
eV) [58, 100].

5) Les deux pics a basse température (P_1), sont trés probablement liés a des dislocations.
Le pic Pt dans Fe-Ge est analogue au pic noté D (déformation) dans Fe-Al. Des pics

similaires ont également été observés dans les alliages Fe-Ga-Al [64].
V-B-4. Synthese desrésultats obtenus

La similitude entre les deux type d’alliage Fe-Ga et Fe-Ge dans plusieurs propriétés nous
a conduits a étudier dans ce travail quelques aliages de ces deux systémes. Les mécanismes
physiques associés a I’amortissement, ainsi que la transition structurale dans ces alliages
ferromagnétiques, sont étudiés en fonction de plusieurs parametres, comme la composition
chimique et les traitements thermiques. 1ls sont discutés au vu des données obtenues a partir des

différentes techniques expérimental es.

Dans I’alliage Fe-13 % at. Ga, laformation de la phase stable L1, est aussi lente que celle
de la phase métastable D03 . Cette derniére peut se développer avant la phase stable L1, d’aprés
des travaux réalisés récemment. La formation des amas de D03 au dépend de la matrice A2 est
bien connue dans les aliages Fe-Al, similaire a celle de 1’état K. L’effet observé sur les courbes
dilatométrique et DSC vers 300°C des échantillons trempés dans 1’eau, confirme les résultats
obtenus par la méthode du frottement intérieur (1’apparition du pic (P3) du frottement intérieur
dans I’intervalle de température de150 & 300°C) et le comportement de module de Young lié au
processus de mise on ordre. Cet effet anélastique dont I’amplitude et la température dépendent
du traitement thermique des échantillons et les conditions d'essai, peut-étre di ala formation de
la phase ordonnée DOs, ce qui conduit dans cette partie du travail a I’é¢tude des transitions

structural es associées avec différentes vitesse de refroidissement a partir de 1’état désordonné.
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En plus de ’effet anélastique observé a basse température (P3) qui est expliqué par la
mise en ordre dans les deux aliages Fe-12 % at. Ge et Fe-13 % at. Ga, plusieurs effets
anélastiques causés par des phénomenes thermiquement activés, ont été découverts dans les
alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-12 % at. Ge: Larelaxation de type-Snoek, composée de deux pics
due aux sauts des atomes de carbone dans la matrice de fer, la relaxation de Zener due a la
réorientation de paires des atomes en substitution Ge (Ga), dans I’alliage Fe-12 % at. Ge ; |'effet
Zener peut chevaucher avec 1’effet de jointss de grain ou la position de température du pic est
plus grande. Le pic de basse température est lié aux dislocations, analogue au pic noté D
(déformation) dans les alliages Fe-Al.

Contrairement aux aliages ductiles Fe-Al, les alliages Fe-Ga sont colteux et fragiles.
Ains l'idée de développer un aliage ternaire Fe-Al-Ga de haute valeur d’amortissement est trés
attirante. La composition chimique est basée sur 1'idée de la substitution des atomes d’Al par des
atomes de Ga. Les résultats obtenus pour I’alliage étudié dans le présent travail Fe - 8 % at. Al- 3
% at. Ga sont similaires a ceux de 1’alliage Fe-13 % at. Ga: les mémes pics de frottement
intérieur peuvent ére distingués. La différence entre les deux alliages est un petit effet de
comportement inverse du module et un plus faible fond a haute température, ce qui entraine une
meilleure résolution du pic du frottement intérieur a haute température dans I’alliage ternaire a
faible teneur en éléments daliage. Les parametres d'activation des pics sont assez similaires

pour les deux types d’alliages.

Les mesures de la microdureté pour les alliages étudiés des deux systémes Fe-Ga et
Fe-Ge, montrent que la mise en ordre de la phase ordonnée D03 méne a I’augmentation de la
microdureté. Cependant, I'utilisation du microscope optique ainsi que la DRX ne permettent pas
de séparer |es phases ordonnées des phases désordonnées (celan’est possible que si on utilise la

diffraction des rayons X a haute résolution).
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Les transformations a |'état solide sont souvent complexes et la tache du physicien qui
tente de classer et d'expliquer les phénomenes est délicate. La somme des travaux effectués dans
ce domaine est considérable mais la mesure des propriétés anélastiques a été relativement peu
utilisée et le plus souvent en tant que simple moyen de mise en évidence du phénomeéne. La

raison principale parait en étre la grande difficulté d'interprétation des résultats obtenus.

En effet s des auteurs ont depuis longtemps signalé les anomalies de propriétés
anél astiques accompagnant des transitions a I'état solide, il n'y a encore que quelques tentatives
tendant a relier les observations expérimentales aux modifications structurales et aux
meécanismes permettant la transition. |l est nécessaire de résoudre ce probléme dans quelques cas
simples pour que cette technique puisse apporter des informations sur des mécanismes de
transformation encore mal connus. Le présent travail est une éude des transformations ordre-
désordre dans des aliages de systémes Fe-Al-Cr, Fe-Ga et Fe-Ge, en utilisant différentes
méthodes expérimentales : la dilatométre, la DSC, I’ATD, le frottement intérieure, la DRX, la

microdureté, | a microscopie optique et la microscopie éectronique en transmission (MET).

Comme le champ d’application des alliages ternaires Fe-Al-Cr est trés vaste, il est
intéressant de caractériser quelques types d’alliage de ce systéme. La premiere partie du présent
travail est consacrée a I’étude de I’effet de 1’addition de Cr sur la mise en ordre dans les alliages
Fe-25% at. Al- Cr. C’est un travail complémentaire aux travaux déja réalisés et montrent 1’utilité

de I’ajout de Cr sur les propriétés de ce type d’alliage.

Plusieurs techniques de caractérisation ont utilisées dans cette partie et donnent des
résultats intéressants. L’analyse dilatométrique et par DSC montre les différents transitions
existant dans les alliages étudiés ; la comparaison des courbes obtenues montre une différence
entre les températures maximales du pic de la mise en ordre de la phase ordonnée D03, ce qui
indique que I’addition de Cr fait ralentir la transition désordre-ordre. La détermination de
I’énergie d’activation montre que le processus de formation de la phase ordonnée D03 nécessite

plus d’énergie avec 1’augmentation de la concentration de Cr.

L’analyse par DRX permet de confirmer les résultats obtenus par 1’analyse dilatométrique
et par DSC ; les spectres de DRX des échantillons chauffés jusqu’a la température des maximum
des pics de DSC, contiennent des pics de surstructure DOz ou B2. Cependant, 1’analyse par
microscopie optique ne révele pas de différences dans 1’évolution de la microstructure entre la

phase désordonnée et |es phases ordonneées.
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L’addition du Cr a un effet significatif sur la dureté des aliages Fe-Al ; on note ainsi
I’augmentation de la microdureté avec 1’augmentation du temps de revenu jusqu’a un certain
temps, la valeur maximale de la microdureté étant atteinte rapidement dans I’alliage contenant
une faible concentration en Cr. On peut expliquer ce décalage par 1’effet de 1’ajout du Cr qui fait
ralentir le processus de coalescence des parois d’antiphases. La diminution de la microdureté est

due ensuite a la coalescence de quelques parois d’antiphases (PAPhs).

Les alliages des deux systemes Fe-Ge et Fe-Ga sont connus pour leurs capacité
d'amortissement édevée que celle des aliages du systeme Fe-Al. Plusieurs effets du frottement
intérieur causés par des phénomenes thermiquement activés ont été découverts dans ces aliages ;
entre autres un effet anélastiques observé dans I’alliage Fe-13 % at. Ga, dans I’intervalle de
température de 150 a 300°C et dont l'origine n’a pas été bien expliquée dans des travaux
précédents. Leurs amplitudes et leurs températures dépendent du traitement thermique des
échantillons et les conditions d'essai. || a été suggéré que ces effets pourraient étre causés par une
transformation structurale et la formation d’une structure ordonnée. Ainsi I'idée de développer un
alliage ternaire Fe-Al-Ga est tres attirante a cause du fait que les alliages Fe-Ga soient colteux et

fragiles.

Latransformation des alliages Fe-Ga et Fe-Al-Ga qui dépend de I’histoire thermique a été
étudiée dans deux différentes conditions: trempe rapide et refroidissement lent. Dans ces
aliages, latrempe supprime laformation de la phase ordonnée DO0s, tandis qu’un refroidissement
lent favorise leur formation. En fait, un refroidissement tres lent stabilise les deux phases A2 et

DO0s. On peut résumer les résultats obtenus sur les alliages de systeme Fe-Ga comme suit :

% Les courbes de I’analyse dilatométrique des échantillons homogénéises et trempés
montrent une contraction a basse température vers ~300°C due a la formation de la
structure ordonnée DOs a partir de 1’état désordonné,

« Aucune anomalie n’a été détectée sur les courbes dilatométriques des mémes
échantillons homogénéisés puis refroidis lentement ; la disparition de la contraction
observée a I’état de trempe rapide est expliquée par la formation de la structure
ordonnée au cours du refroi dissement,

« Le pic correspondant a la transition magnétique (point de Curie) vers les hautes

températures est également observé pour les deux types d’alliages,
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% Les courbes obtenues par I’analyse par DSC montrent un pic exothermique vers
~300°C pour les deux alliages, di alaformation de la phase ordonnée DOg,

+ Le calcul de I’énergie d’activation du processus de mise en ordre de la phase ordonnée
D03 formeée au cours du chauffage dans les deux alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at.
Al-3 % at. Ga homogénéisés et trempés dans 1’eau, montre que le processus dans
I’alliage ternaire nécessite plus d’énergie que dans I’alliage binaire,

+ Les mesures de la microdureté pour les deux types d’alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 %
a. Al-3 % at. Ga, montrent que la mise en ordre de la phase ordonnée DO; mene a

I’augmentation de la microdureté des deux alliages.

X/
L X4

L’utilisation du microscope optique ainsi que la DRX ne permet pas de séparer les
phases ordonnées des phases désordonneées, cela n’est possible que si on utilise la

diffraction des rayons X a haute résolution.

X/
L X4

Plusieurs pics du frottement intérieur thermiquement activés ont éé identifiés par leurs
paramétres d'activation dans les deux types d’alliages Fe-13 % at. Ga et Fe-8 % at. Al-3
% at. Ga: Snoek (Pi), Zener (P4), relaxation des joints de grains (P5) et pic du

processus de mise en ordre (P3).

La troisiéme partie de travail a été consacrée a 1’étude des transitions ordre-désordre et
les phénoménes anélastiques dans les aliages Fe-(8-23)% Ge. Les transformations ont été
étudiées dans deux conditions : trempe a 1’eau et refroidissement lent. Comme dans I’alliage Fe-
13 % at. Ga la trempe supprime la formation de la phase ordonnée DOs, tandis qu’un

refroidissement lent favorise sa formation.

Les résultats obtenus par DSC et dilatométrie dans 1’¢tude des alliages Fe-Ge montrent
des effets a différentes températures, liés aux diverses transitions de phases. L’étude de
I’anélasticité de I’alliage Fe-12 % at. Ge donne cing différents pics de frottement intérieur. Les
meécanismes de ces relaxations sont presgque similaires a ceux de 1’alliage Fe-13 % Ge. Le pic P1
(pic de Snoek) a une énergie d'activation de 0,84 eV, proche de celle de Fe pur, ce qui signifie
gue l'interaction interatomique C-Ge est négligeable pour ce mécanisme de relaxation. Le pic P2
est de type Snoek, causé par les sauts d'atomes de carbone au voisinage des atomes de Ge. Le pic
P3 qui est observeé seulement apres trempe al'eau dans les deux alliages Fe-12 % at. Ge et Fe-13
% at. Ga, est équivalent au pic X dans les alliages Fe-Al ; le pic P3 a une énergie d’activation de
1.14 eV causée probablement par la transition ordre — désordre. Le pic de Zener peut chevaucher

avec I’effet desjoints de grains, ce qui ne permet pas d’observer le pic P5 dans 1’alliage Fe-12%

137



Conclusion générale

at. Ge, comme dans I’alliage Fe-13% at. Ga. Les deux pics a basse température (P_t), sont trés
probablement liés a des dislocations, et sont similaires aceux observés dans 1’alliage Fe-Ga-Al.
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Annexe A : Caractéristiques générales des ééments Fe, Al, Cr, Ga.

» Caractéristiques généralesdu fer (Fe)

Tableau 1: les propriétés générales du fer.

26Fe
Fer
Classe meétallique
Groupe 8
Période 4
Couleur Blanc argenté ; reflets gris
Densité 7,86 [g/ml]

Conductivité thermique 80,2 W / (m- K)

Propriétés atomiques

Masse atomique 55,845 [u]
Rayon atomique 140 pm
Structure cristalline C.C
Configuration électronique  [Ar] 3d° 457

Propriétés physiques
Etat ordinaire Solide ferromagnétique
1534,9°C

349,6 kJ/moal

Température de fusion

Energie de vaporisation

» Caractéristiques générales d’aluminium (Al)

Tableau 2: les propriétés générales d’aluminium.

1Al

Aluminium
Classe métallique
Groupe 13
Période 3
Couleur blanc lustre métallique
Densité 2,7 [g/ml]
Conductivité thermique 237 W / (m- K)

Propriétés atomiques
Masse atomique 26,981 [u]
Rayon atomique 125 pm
Structure cristalline C.f.C
Configuration électronique [Ne] 3¢° 3p*
Propriétés physiques
Etat ordinaire Solide
Température de fusion 660,32 °C
Energie de vaporisation 294 kJ/mol
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» Caractéristiques générales du chrome (Cr)

Tableau 3: les propriétés genérales du chrome.

24Cr

Chromium
Classe métallique
Groupe 6
Période 4
Densité 7,19 [g/ml]

Conductivité thermique 93.9W / (m-: K)

Propriétés atomiques

Masse atomique 51.9961 [u]
Rayon atomique 140 pm
Structure cristaline C.C.

Configuration électronique [Ar] 3d° 4s'

Propriétés physiques

Etat ordinaire Solide
Température de fusion 2180°C
Energie de vaporisation 339, 5 kJmol

» Caractéristiques généralesdu gallium (Ga)

Tableau 4: les propriétés générales du gallium.

3lGa

Gallium
Classe métallique
Groupe 13
Période 4
Couleur Blanc argenté
Densité 5,91 [g/ml]

Conductivité thermique 40,6 W/ (m- K)

Propriétés atomiques

Masse atomique 69,723 [u]
Rayon atomique 130 pm
Structure cristalline Orthorhombique

Configuration électronique  [Ar] 3d™ 4¢° p*

Propriétés physiques

Etat ordinaire Solide
Température de fusion 29,76°C
Energie de vaporisation 254 kJ/mol
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» Caractéristiques générales du chrome (Ge)

Tableau 5: les propriétés générales du gallium.

Propriétés atomiques

3266 Masse atomique 72,64 [u]
Rayon atomique 125 pm
Germanium Structure cristalline diamant
Configuration électronique  [Ar] 3d™° 45%4 p?
Classe meétallique
Groupe 14
Période 4 Propriétés physiques
Couleur gris blanc Etat ordinaire Solide
Conductivitéthermique 59,9 W / (m- K) Température de fusion 938.25°C
Energie de vaporisation 334 kJ/mol
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Annexe B : Conceptssur le phénomeéne de frottement intérieur.

Un matériau parfaitement élastique, donc obéissant a la loi de Hooke, soumis a une
contrainte cyclique, vibrera, dans le domaine élastique, sans perte d’énergie sauf par frottement
éventuel avec I’atmosphére. En réaité, les matériaux ne présentent pas un comportement aussi
idéal et leurs vibrations sont amorties plus vite que ne peut I’expliquer la perte d’énergie due au
frottement externe. On appelle frottement interne la propriété que possedent les matériaux
solides soumis a des contraintes cycliques, d’absorber de ’énergie, en transformant 1’énergie
mécanique en chaeur. Cet effet se manifeste dans le cas des faibles déformations
caractéristiques du domaine élastique.

Les premieres techniques utilisées pour mesurer le frottement interne permettaient
généralement des mesures a fréguence fixe ou dans un domaine restreint de fréquence. Ainsi, un
pendule, le plus souvent inversé pour éviter les contraintes sur 1’échantillon, permet des mesures
a des fréquences de ’ordre du hertz. Les mesures dans la gamme du kilohertz sont effectuées
sur des lames ou des barreaux résonants, le frottement interne étant cette fois relié alalargeur a
1/e du pic de résonance. Enfin, I’atténuation des ondes ultrasonores permet une mesure dans la
gamme du mégahertz. Avec ces techniques, il est donc nécessaire de faire varier la température
de mesure pour décrire complétement les comportements anélastiques en supposant une
équivalence fréquence température qui, en fait, est rarement vérifiée.

C’est pourquoi il est préférable de pouvoir mesurer le frottement interne directement sur
une grande gamme de fréquence (5 ou 6 décades) soit a I’aide d’analyseurs dynamiques
utilisés principalement pour 1’étude des polyméres, soit a 1’aide de pendules a tres haute
fréquence propre (200 Hz) utilisés en vibrations forcées subrésonantes. Dans ces deux cas, le
frottement interne est directement reli¢é a la tangente de I’angle de déphasage entre la
contrainte appligquée et la déformation résultante.

Le frottement interne peut étre associé a divers mécanismes, parmi lesguels en général on
distingue :

— le processus de relaxation dans le cas d’un matériau viscoélastique ;
— I’hystérésis mécanique ;
— larésonance dans un solide pouvant étre considéré comme un milieu visqueux.
Le frottement interne par hystérésis dépend de 1’amplitude de vibration, contrairement

aux deux autres cas. Nous nous limiterons ici au frottement interne par relaxation dont nous
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établirons le formalisme aprés avoir défini le comportement viscoélastique; des exemples
correspondant a divers types de matériaux seront ensuite présentés.

1. Elasticité du solide idéal

L e comportement du solide linéaire élastique idéal peut étre simplement représenté par
un ressort. Lorsqu’il est soumis a une contrainte inférieure alalimite éastique, il se déforme, la
déformation réversible est proportionnelle & la contrainte appliquée et elle disparait
instantanément avec la décharge. Ce matériau élastique idéal, homogéne et isotrope, respecte la

loi de Hooke:

s =Me Ou e=Js

avec ¢ la contrainte appliquée, € la déformation, M le module d’élasticité et J la complaisance.
Selon le mode de sollicitation, M et J peuvent étre respectivement le module d’Young E et la
complaisance de traction D, le module de cisaillement G et la complaisance de cisaillement J. Les
différents modules d’¢lasticité (et inversement les complaisances) sont liés entre eux par les

rel ations suivantes oul v est le coefficient de Poisson :
E=21+u)G

La déformation d’un matériau est relié¢e a une variation de 1’énergie interne du
matériau. Toute variation d’énergie suppose un retour vers un état d’équilibre associé a un

temps caractéristique de transformation. Une partie de la déformation dépend donc du temps.
2. Anélagticité du solideréel

Dans le cas du solide réel, lorsqu’une contrainte est appliquée il y a une
déformation instantanée (élastique) et une déformation non élastique qui dépend du temps.
Ce comportement apparait dans tous les matériaux, mais dans de nombreux cas la déformation
qui dépend du temps n’est pas significative. Le matériau peut alors, en premiére
approximation, étre considéré comme éastique. Cependant, selon la température, la valeur de la
contrainte ou le temps, certains matériaux vont présenter une composante dépendante du temps
non négligeable: c’est le comportement anélastique. La déformation anélastique est une
composante de la déformation totale du solide réel, résultante de ’application d’un échelon

de contrainte. En pratique, I’importance et la présence des différentes déformations dépendent de
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latempérature et de lafréquence, dansle cas d’expériences en sollicitation dynamique.

L’anélasticité linéaire peut etre définie a partir des trois postulats suivants :
(1) A chague contrainte correspond une unique valeur de ladéformation et vice-versa.
(2) L’équilibre est atteint aprés un certain temps.

(3) Lardation entre lacontrainte et ladéformation et linéaire,

Le premier et le troisieme postulat correspondent a I’¢lasticité¢ idéale. Le second
postulat implique qu’en réponse a un changement des forces mécaniques appliquées, un certain
temps est nécessaire au matériau anélastique pour retrouver un nouvel état d’équilibre. De fagon
générale, I’évolution dans le temps d’un systéme thermodynamique vers un nouvel état
d’équilibre, en réponse a un changement d’une variable externe, est appelée relaxation.
Lorsque la variable externe est mécanique (contrainte ou déformation), le phénoméne est
appelé relaxation anélastique (ou relaxation mécanique). Cette relaxation reflete le
réajustement des variables internes vers un nouvel état d’équilibre. Le frottement interne,
c’est-a-dire la capacité d’un matériau a dissiper de 1’énergie, est li¢ a la déformation

anélagtique.

Les phénomenes de relaxation présentent des temps caractéristiques souvent trop faibles
pour des expériences en sollicitation statique. L’étude des solides par des méthodes dynamiques
apporte plus d’informations sur le comportement anélastique. Il est donc intéressant de

déterminer les relations entre contrainte et déformation lorsque celles-ci sont périodiques [102].

Les méthodes de mesure des fonctions de réponse dynamiques (dynamique se réfere
uniquement a I’excitation), consistent & imposer une excitation harmonique, pour les corps
anédlastiques, la réponse est également spiroidale, mais déphase (retard de la déformation sur la

contrainte) (Fig. 1). On peut alors imposer :

S =S,COSWt et mesure € =€, coS(Wt—j )

Le déphasage ¢ est appelé angle de perte ou frottement interne, sa tangente n = tang ¢ est

appelé facteur d’amortissement, le rapport M=Gy/€g est appelé modul e dynamique absolu.
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Dans la pratique, on effectue un balayage de I'un des paramétres physiques (fréquence,
température, amplitude de la contrainte) en maintenant tous les autres fixés.

Fig. 1: la réponse d’un corps anélastiques a une contrainte imposé

3. Mécanisme d’amortissement

Le coefficient d’amortissement 1 d’un alliage métallique dépend de nombreux facteurs
inhérents a sa structure cristaline et a ses défauts. 1l dépend donc non seulement de la
composition chimique, mais encore de I’histoire du matériau. On distingue les deux types

principaux de comportement :

e Anéastique: ou les principaux mecanismes sont dus aux défauts ponctuels,
dislocation qui sont liés au réarrangement sous contrainte des défauts mobiles
(atome en solution solide, lacunes...... ), et couplage thermoélastique qui est
expligué par le modéle quantitatif de Granaton-Lucke, qui assimile les dislocations
a des corde vibrantes épinglées par les défauts ponctuels: a basse amplitude de
déformation, lorsque la dislocation reste ancrée, une résistance visqueuse s’oppose
a.son mouvement.

e Hystérétique: ou les principaux mécanismes sont dus au désencrage des

dislocations, mouvement d’interfaces cristallines, aux inhomogénéités structurales
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qui sont des mécanismes d’amortissement observés en présence d’inclusions
beaucoup plus déformables que la matrice qui les contient. Sous une contrainte
globaeinférieure alalimite élastique, ces inclusions causent des concentrations de
contrainte et de la déformation plastique locale. 1l en résulte un important
amortissement hystérétique qui croit d’autant plus qu’on s’approche de la limite de
fatigue du matériau, et dus au mouvement des interfaces magnétiques dans le cas
des matériaux ferromagnétiques, ou on a une interaction des effet mécaniques et
magnétiques due a la magnétostriction, une contrainte alternative provoque un
mouvement des parois des domaines de Weiss, comme le ferait un champ

magnétique, on obtient an amortissement d’hystérésis magnéto-€éastique.

Nous limiteronsici au frottement intérieur par relaxation nous citrons dans les paragraphes
suivants les différents mécanismes ainsi que leurs causes correspondant a divers types des alliages

étudies dans ce travail principalement les alliages a base de fer d’aprés Golovin [31].
4. Les différentestechniques des mesures de frottement intérieur

La dissipation est proportionnelle au facteur de perte qui correspond a I’inverse du

facteur de qualité noté Q. La capacité d’amortissement est définit par [31] :

AW
y_W

OU AW est I’énergie dissipée sur uncycle : AW =S e,p Sinj
W est la valeur maximale de 1’énergie élastique stockée dans le matériau (énergie de vibration) :

Wzlsoe0 Donc Q‘lzy—ziM
2 p 2p W

Danslapratique, il existe différentes techniques pour mesurer ladissipation [31, 79].

a. Mesures a amplitude constante au cours d’une sollicitation périodique :

Le frottement intérieur s’exprime alors par: Q™ = ZL%
p
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b. Mesures a amplitude variable au cours d’une décroissance libre:

On recherche la résonance mécanique d’un échantillon puis on supprime la force
d’excitation qui lui est appliquée. On détermine alors le décrément logarithmique des
oscillations:

d= Iogi (A, amplitude alan'®™ oscillation)

+1
oy . . —1 d 7 -1
Et on peut utiliser larelation: Q™ == pour mesuré Q
p

C. Mesures de I’affaiblissement d’un train d’ondes se propagent dans un milieu
continu:

Ce train d’ondes de pulsation o peut étre représenté par :

y = Aexp(—a X) cos(Kx—wt)

La propagation se fait selon x avec un vecteur d’onde 8 K == lavitesse C, onaalors:

L_2
Q K

Ces méthodes consistent a exciter le matériau par des trains d’ondes anélastiques dont on
mesure la propagation. Les propriétés d’amortissement sont déduites de la vitesse de I’amplitude
aprés un parcours déterminé. La fréguence excitatrice est généraement trés supérieure a la

premiere fréguence de résonnance.
d. Mesuresen vibrationsforcées.

Soit f1 la fréquence de résonance d’un échantillon, f, etf; les fréquences ou I’amplitude

de vibration est réduite. Le frottement intérieur s’exprime alors par :

L=t
Ql—T

Le frottement intérieur dans les métaux est di a de trés nombreux phénomeénes. En fait,

nous ne désirons mesurer que la variation de ces grandeurs provoqueées par :
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e [’introduction de défauts ponctuels dans un métal.

e L’annihilation de ces défauts lors d’une élévation de température.

e L’interaction des défauts ponctuels avec les lignes de dislocation.

e Le couplage entre I’anisotropie magnétique de ces défauts et I’aimantation locale, dans le

cas d’un métal ferromagnétique.

La déformation mécanique de I’échantillon devra rester petite afin qu’il on ne soit pas

géné par les effets d’hystérésis dépondant de I’amplitude de travail.

Le pic de facteur de perte (Q) dans le cas de effet de relaxation peut étre trés proche de
la formulation d’un pic de Debye [31, 79].

P wt
Q (W)_A—1+(Wt)2 .................................................................... (1)
Et le module élastique associé :

_ (wt)* _a ()’
E(w)_E(1+A1+(\M)2)_EU(1 A1+(vvt)2) ................................... ()

Out, A, sont respectivement le temps et I’intensité de relaxation, ® = 2xnf avec f est la fréquence

de vibrations mécaniques, E; et E, sont les modules relaxé et non relaxé, respectivement.

Les deux termes 1 et f peuvent étre changé dans 1’équation (1), donc on peut réaliser deux

types de tests de I’indépendance en amplitude :

1. La dépendance en fréguence du frottement intérieur (FDIF) a température
constante (T est constant dans 1’équation (1)), cette méthode permet de mesure
direct de Q" et E. commeil est représenté dans la figure 2 (a).

2. La plus part de spectroscopies mécaniques existés (ex. la vibration du réseau,
pendule de torsion) permet des mesure de Q! en fonction de la température (T)
mais pas de la fréquence, c'est-a-dire mesure de la dépendance en température du
frottement intérieur (DTFI) (Figure 2 (b).
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Dans la pratique il est usuellement de mesure de Q! en fonction de la température (T).
La dépendance en température des sauts des atomes est typiquement décrive par 1’équation

d’Arrhenius.

Ou H est I’énergie d’activation du phénomene physique qui est contrélé le processus de

relaxation, 1o €st le temps de relaxation limite.

Dans le cas de mécanisme a temps de relaxation unique, la dépendance en température de

frottement intérieur est décrivé par :

Q' (T)=Q; cosn™ {i (1 - ij} ...................................................... 4)

R

La dépendance en amplitude de frottement intérieur (ADIF) permet de 1’étude de capacité
d’amortissement des matériaux et alliages, 1’analyse magnétique et non-magnétique en fonction

de I’amplitude de vibrations.
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Fig. 2: Le module E et le frottement intérieur Q* pour un solide anélastique
standard [référence 9 cité par [31]].
(a): en fonction de lafréguence en échéle log ot
(b) : en fonction de température a fréquence constant
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On peut ainsi déterminer |'énergie d'activation E du mécanisme et son temps de relaxation

To en mesurant divers couples de points (o, Tp) ou (T, wp) €t en les reportant sur un graphe
d'Arrhénius (In (o) en fonction de 1/T, cf. Fig. 3). La pente de la droite obtenue est -E/k et son

ordonnée al'origine est -In (to).

Fig. 3: Diagramme d'Arrhénius. On reporte In (®) en fonction de 1/T et le graphe
obtenu permet de mesurer I'énergie d'activation (par la pente de la droite de

régression) et le temps de relaxation (par son ordonnée al'origine).
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Abstract

The aim of this work is to study the order-disorder transformations in iron based aloys by
internal friction, DSC, dilatometry, XRD and TEM. The chosen aloys are Fe-Al-Cr, Fe-Ga, and
Fe-Ge. In thefirst alloy we study the effect of Cr addition on the ordering process in based FesAl
alloy. The results indicate that the addition of Cr makes this process slower. Moreover Cr
addition also has an effect on the mechanical properties of studied alloys annealed in DOz domain
and on the effect of anelastic relaxation. X-ray diffraction (XRD) and TEM studies show that a
rapid quenching, just after heat treatment from high temperature cannot suppress the formation
of B2 ordered particles in hyper-stoichiometric FesAl aloys.

The structural transitions associated with different cooling rates from high temperature
disordered state and the effect of substitution of Ga atoms by Al atoms in Fe-Ga alloys on the
ordering processes, are also investigated. Several thermally activated internal friction peaks have
been observed and the physical mechanisms for most of these peaks are proposed. A structura
relaxation takes place at 250-300°C. We suppose that this peak is due to the order-disorder

transition.

The Fe-Ge dloys have some similarities with Fe-Al and Fe-Ga alloys. Obtained results show
the appearance of thermal effects in the temperature range 200-350°C due to the ordering
process corresponding to a peak on internal friction curves. The formation of ordered structure in
Fe-Ge system at low Ge concentration is sensitive to the thermal history of the specimen. The
formation of the ordered structure (with activation energy of ordering H ~ 1.14 eV for a

concentration of 12 at. % Ge) leads to the increase of the microhardness of studied aloys.

Keywords: iron based aloys, order-disorder transition, inelastic relaxation, DSC and
dilatometry.
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Résumé

Le but de ce travail est I'éude des transformations ordre-désordre dans les alliages a base
de fer par frottement intérieur, DSC, dilatométrie, DRX et MET. Les aliages choisis pour cette
étude sont Fe-Al-Cr, Fe-Ga, et Fe-Ge. Dans la premiére partie nous avons étudié |'effet de
I'addition de Cr sur le processus de mise en ordre dans les alliages a base du composé Fe;Al. Les
résultats indiquent que I'addition de Cr rend ce processus plus lent. On outre le Cr a également
un effet sur les propriétés mécaniques des alliages étudiés recuits dans le domaine de la phase de
structure DO3 et sur I'effet de la relaxation anélastique. L’analyse par DRX et MET montrent
gu'un refroidissement rapide ne peut pas supprimer la formation des particules ordonnées B2

dans les alliages hyper-steechiométriques a base du composé FesAl.

Les transitions structural es associ ées avec différentes vitesses de refroidissement de haute
température et I'effet de substitution des atomes de Ga par des atomes d'Al sur les processus de
mise en ordre dans les aliages Fe-Ga sont aussi étudiées. Plusieurs pics du frottement intérieur
activés thermiquement ont été observés et les mécanismes physiques de la plupart de ces pics
sont proposés. En plus de ces pics une relaxation structurale est observée dans ’intervalle 250-

300°C. Nous supposons que ce pic est di alatransition ordre-désordre.

Les aliages Fe-Ge ont quelques similitudes avec les aliages Fe-Al et Fe-Ga. Les
résultats obtenus montrent I'apparition des effets thermiques dans I’intervalle de température
200-350°C due ala mise en ordre correspondant a un pic sur les courbes de frottement intérieur.
La formation d'une structure ordonnée dans les alliages de systeme Fe-Ge a faible concentration
en Ge est sensible a I'histoire thermique de 1’échantillon. La formation de la structure ordonnée
(avec I'énergie dactivation H ~ 1,14 €V pour une concentration de 12% at. Ge) conduit a

I'augmentation de la microdureté des alliages étudiés.

Mots clés: aliages a base de fer, la transformation ordre-désordre, la relaxation anélastique,
DSC, dilatométrie.
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