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Introduction ge’nérule

Introduction générale

Toute substance de composition chimique fixée, peut se présenter sous des
formes homogénes dont on peut distinguer les propriétés et que I'on appelle des
états : les trois états possibles de la matiere sont : le solide, le liquide et le gaz ; ils
difféerent par leur densité, leur capacité calorifique, etc. Les propriétés optiques et
meécaniques d’un solide ou liquide sont également trés différentes.

De fagon général, pour une méme substance solide ou liquide, on peut obtenir
plusieurs arrangements distincts des atomes, des molécules ou des particules, qui
leur sont associés, a qui vont correspondre a des propriétés différentes du matériau
solide ou liquide constituant ainsi des phases [1].

L’expérience met donc en évidence des phénomenes de transition de phases
ou de changement d’états par des changements atomiques dans un cristal ou on
passe d’'une phase cristalline a une autre.

Les transformations de phases sont des phénoménes physiques connus
depuis fort longtemps. On les rencontre dans la nature ou dans I'expérience ; ils sont
mis en oeuvre également dans de nombreux systémes, techniques ou procédés
industriels : la fusion des matériaux puis leur solidification sont des étapes
importantes dans les opérations métallurgiques, etc [1].

On a également mis en évidence des transitions de phases qui se traduisent
par | ‘apparition de propriétés nouvelles de la matiére, il faut noter que I'on provoque
une transformation de phases en agissant de I'extérieur pour modifier une variable
thermodynamique intensive qui caractérise le systeme ; la température, la pression,
le champ magnétique ou électrique, etc [1].

On sait aussi, par expérience qu’'une transition de phase commence a se
manifester a une échelle microscopique en faisant intervenir le phénoméne de
nucléation. Si 'on descend a I'échelle atomique ou moléculaire, on fait intervenir les
forces répulsives et attractives entre les atomes ou les molécules pour rendre
compte des propriétés macroscopiques et la structure microscopique d’'un matériau .

Une transformation de phases se produit lorsqu’'une phase devient instable
dans des conditions thermodynamiques données et au-dela de ces caractéristiques
thermodynamiques d’une transition de phase qui permettent de fonder une
classification de ces transitions ; on peut a priori classer les transformations de

phases en deux grandes catégories :
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- les transitions de phases pour les quelles aucune des phases ne se
distingue par des propriétés intrinséquement différentes : elles se caractérisent par
un changement d’ordre, de structure ou de symétrie dans le matériau,

-les transitions pour les quelles I'une des phases qui apparait a une propriété
physique nouvelle ; celle-ci peut d’ailleurs étre associée a un changement de
symétrie ou de structure.

La transition ordre-désordre dans un alliage binaire releve de la premiére
catégorie : les atomes de chaque constituant sont répartis aléatoirement sur les sites
cristallins dans la phase désordonnée a haute température, alors qu’ils occupent
préférentiellement certains sites dans la phase ordonnée a basse température.

Pour mieux comprendre le phénomene de transition ordre-désordre, des
études antérieures [2] ont été menées au Laboratoire de Transformation de Phases
concernant les structures ordonnées des solutions solides du systéme Fe-Al et I'effet
du vieillissement sur ce phénomeéne ainsi que la transformation ordre-désordre que
subit un alliage Fe-30% at. Al élaboré par deux méthodes différentes, la fusion
conventionnelle et la solidification rapide par la technique dite : "flot planaire" [3].

Le théme de ce mémoire de Magister concerne I'étude des transformations
ordre désordre dans les alliages a base de Cuivre et de Fer, afin de déterminer les
conditions d’apparition des différentes phases ordonnées et la transition
ordre-désordre ainsi que de voir I'effet de I'adition du chrome sur la stabilité de la

phase ordonnée B2.

En plus d'une introduction et d'une conclusion, le mémoire comporte cinq
chapitres répartis en deux grandes parties. La partie A est constituée de trois
chapitres: le premier chapitre est consacré aux considérations théoriques sur le
processus de transformations ordre-désordre, le deuxiéme chapitre décrit ce
phénoméne dans les alliages Cu-Au et le troisieme chapitre concerne I'étude de
cette transition dans le systéme Fe-Al avec l'addition du Cr. La deuxieme partie est
constituée de deux chapitres: le quatrieme chapitre donne une présentation détaillée
des alliages étudiés et les techniques expérimentales utilisées, le cinquiéme est le

dernier chapitre regroupe lI'ensemble des résultats obtenus et leur interprétation.
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ChaEitre 1 : Introduction sur la transformation ordre-désordre
Chapitre : 1

Introduction sur la transformation ordre-désordre

1.1- LA CLASIFICATION THERMODYNAMIQUE DE LA TRANSFORMATION
DE PHASE :

Un systéme peut subir des transformations qui 'amenent a changer d’état. Il
va alors passer d'un état initial vers un état final en passant par des états
intermédiaires plus ou moins bien définis. Lors de ce changement des échanges

d’énergies auront lieu entre le systeme et le milieu extérieur.

Une approche microscopique utilisant la chimie du cristal peut donner les
bases de la classification des transformations de phases. Si une solution solide subit
une transformation de phase a une température critique T par I'absorption d’énergie
thermique, la phase transformée posséde une énergie interne élevée (I'enthalpie), et
les liaisons entre les atomes proches voisins sont plus faibles que celles a basses
températures. De ceci résulte un changement de la nature des liaisons des premiers
et seconds proches voisins. La transformation de phase dans les matériaux peut étre

classée en trois catégories [4].
< Transformation reconstructive :

Une transformation reconstructive entraine la rupture des liaisons atomiques.
Le changement de I'arrangement interne d’atomes dans le cristal est extensif, donc il
indique un large déplacement atomique avec distorsion. Une telle transformation

exige beaucoup d’énergie et elle est tres difficile a inverser [5].
+ Transformation déplagante (displacive) :

Dans une transformation déplagante, aucune liaison n’est cassée, il n’existe
qu’'un petit déplacement d’atomes et une réadaptation des angles de liaison. La
structure est laissée intacte. Ce type de transformation se déroule presque

instantanément et il est facile a inverser [5].
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< Transformation ordre-désordre :

Le troisieme type de transformation polymorphique est celui d’'une transition
ordre-désordre, on l'observe souvent dans les alliages métalliques. Lorsque la
température augmente, l'ordre parfait d’'une structure est perturbé et le désordre
complet n’est obtenu qu’a une température bien donnée (Fig. 1.1), donc il n’existe

pas un point défini de transitions entre I'ordre parfait et le désordre complet.

A T

o) e

S e

S

‘GJ _."'{

o /

S !

o f

= f
Ordre I Désordre
complet complet

Figure 1.1 : Relation entre I'ordre structural et la température [5].

Dans un ordre parfait, les atomes se trouvent toujours dans des sites bien
spécifiques de la structure. Aux hautes températures, prés du point de fusion de la
substance, les atomes sont dans un état compléetement désordonné. Ce principe
d’ordre-désordre montre qu’un alliage de composition AB peut exister sous plusieurs
états de désordre. Dans un état d’ordre parfait, I'atome A est toujours dans le site
structural 1 et 'atome B est toujours dans un état structural 2. Dans le cas du
désordre partiel, les distributions ne sont pas completement aléatoires. Le troisieme
état est le désordre complet, cela veut dire qu’il existe une probabilité identique de

trouver les atomes A et B dans n’importe quel site de la structure [5].
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1.2- LES TROIS ETATS DE STRUCTURE DES MATERIAUX :
1.2.1- Introduction :

L’observation des matériaux nous conduit a distinguer trois états
fondamentaux de la matiére : gazeux, liquide et solide. L'atome est I'élément
constitutif de la matiére. Etablir un modéle de structure de la matiére, c’est décrire
I'arrangement des atomes en donnant leurs positions et la répartition des différentes
especes. D’un point de vue structural, on est amené a classer les matériaux en trois

catégories correspondantes aux états, désordonnées, ordonnées et intermédiaires

[6].

1.2.2- Les structures désordonnées :

On dit qu’une structure est parfaitement désordonnée, si autour d’'un atome

quelconque du matériau, pris comme origine, la position d’'un second atome est
Complétement indéterminée. Supposons que les positions des atomes soient
connues, en prenant un atome quelconque comme origine, on détermine les
distances entre cet atome origine et ses proches voisins ; en prenant comme origine
les atomes du matériau les uns aprés les autres, on s’apergoit qu’on retrouve a peu
prés les mémes distances, ceci est du aux interactions entre atomes qui leur
imposent des conditions géométriques et donc des distances entre atomes proches
voisins sensiblement identiques, distribuées autour d'une valeur moyenne,
caractéristique du matériau.
On dit alors qu’il existe un ordre partiel a courte distance : cet ordre disparait a
grande distance. La diffraction donne accés a ces distances moyennes et au nombre
moyen d’atomes situés a une distance donnée d’'un atome quelconque pris comme
origine.

En résumé, l'ordre a courte distance est caractéristique de I'état désordonné [6].

1.2.3- Les structures ordonnées :

Une structure est ordonnée si autour de chaque atome, les proches voisins
sont disposés suivant un arrangement bien défini, et qui se répéte rigoureusement
dans tout le cristal ; cet ordre a grande distance est caractéristique de I'état ordonné.

A une température donnée, chaque atome de I'édifice cristallin vibre autour de sa
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position d’équilibre : ces positions restent parfaitement ordonnées méme a grande
distance.

Les amplitudes des vibrations atomiques augmentent avec la température. Celles-ci
deviennent tellement importantes que les forces de liaisons entre atomes brisées ;
I'ordre cristallin est alors détruit : c’est la fusion. Pour tout solide, il existe donc une
température de fusion. Elle se produit sans retard lorsque la température croit. Par
contre la solidification, le phénomeéne inverse se produit en général avec un certain

retard lorsque la température décroit [6].

1.2.4- Les métaux dans un état d’ordre intermédiaire :

Dans la matiére condensée désordonnée, il n y'a pas d'ordre a grande
distance mais il existe un certain ordre a courte distance entre proches voisins. D’un
autre coté, les défauts cristallins introduisent un certain désordre dans un solide
cristallisé. Malgré ces écarts, la distinction entre les deux états ordonné et
désordonné est nette.

Il existe d’autres matériaux trés usuels comme les matieres plastiques, les textiles,
les caoutchoucs que l'on peut considérer dans un état d’ordre intermédiaire entre
I'ordre parfait du cristal et le désordre du liquide. De point de vue structural, on peut
les classer en deux catégories :
e ils sont cristallisés (ordonnés) mais les écarts a I'ordre sont trés importants et
ils concernent un grand nombre d’atomes.
e ils sont non cristallins (désordonnés), mais il existe un ordre a moyenne
distance.
L’élément de base est une trés grosse molécule (une macromolécule), qui est
formée par la répartition en ligne d’'un groupe d’atome (le monomeére). Cette chaine
polymérique peut compter jusqu’a 10.000 monomeéres orientés les uns par rapport
aux autres quasiment au hasard, et prenons donc un nombre de configuration quasi
infinie. Dans ce type de matériaux on distingue deux familles selon que l'ordre ou le

désordre domine [6].
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1.3- L'ETUDE THERMODYNAMIQUE DE LA TRANSFORMATION : ORDRE-
DESORDRE :

On considére un systéme caractérisé par son énergie libre G (minimum a
I'équilibre), donnée par:
G=E-TS
E : I'énergie interne qui dépend des liaisons entre atomes
S : I'entropie caractéristique du désordre ; S=Kglog W ou :
ou : W est un nombre de configurations (nombre de complexions) du systéme pour
une énergie donnée E et kg est la constante de boltzman.

Aux basses températures, le terme d’entropie est négligeable et le systéme
est influencé par son énergie interne E (négative) qui peut atteindre sa valeur
absolue maximale lorsque les liaisons aux énergies élevées sont formées (le
systéme est ordonné).

Aux hautes températures, le systéme est influencé par le terme TS qui est
maximum pour les systémes désordonnés. Par conséquent, il en résulte que T est le
facteur séparant 'ordre et le désordre. Une transformation de phase doit exister a
température critique Tc. Dans cette premiere approximation, on a volontairement
négligé 'effet de I'énergie interne du systéme qui peut fluctuer [7].

Donc thermodynamiquement la stabilité de I'ordre aux basses températures
signifie que I'énergie interne dans I'état ordonné est plus faible que celle dans I'état
désordonné. Aux hautes températures, la minimisation de [I'énergie libre
s’accompagne par I'augmentation de I'entropie (S), et donc l'ordre est détruit au-
dessus de la température critique T..

Des analyses de la stabilité de I'ordre et du désordre en terme de minimum
d’énergie libre (plus précisément I'énergie libre de Gibbs) aux conditions isobares
(P= constante) permettent de classer les transformations ordre-désordre selon 'ordre
de la transition. L'ordre de la transition est défini par la discontinuité des dérivées de
I'énergie libre a la température critique [8].

La discontinuité dans les premiéres dérivées défini la transition du premier
ordre, les autres transitions sont classées comme du deuxiéme ordre.

La transition du premier ordre peut étre caractérisée par quelques

caractéristiques typiques [8]:
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e discontinuité du volume (la densité massique) et de I'entropie (correspond

a la chaleur latente),

= (%) ou:

V= (SP )p a une discontinuité

-S= (8T

e la coexistence des deux phases qui peuvent étre distinguées a T,

e Il y'a des interfaces avec un excés d’énergie libre interfaciale.

e la possibilité d’existence des phases métastables,

e trés prés de T, entre les limites de métastabilité (appelée spinodale), il y'a
une barriére thermodynamique pour le changement continu qui donc ne
peut pas se produire. Au lieu de cela, une transition hétérogéne doit se
produire par la croissance de la nouvelle phase a partir de la phase
originale avec une interface entre les deux,

e au-dessous de la limite de métastabilité de la phase désordonnée un ordre
continu (une mise en ordre spinodale) peut se produire a partir d’'un état
désordonné.

La transition de second ordre a les caractéristiques suivantes [8]:
e ['entropie et la densité massique sont continues et la capacité thermique a

T, est discontinue,

—(V \ - 0 (0G\=(0V \_ =
aT ( ) ( ) =—CT—p a une discontinuité

e pas de distinction entre les deux phases a T,
e pas de coexistence, pas d’interfaces,
e le concept de coexistence de la germination et croissance n’est pas

appliqué.

1.4- LORDRE DANS UN ALLIAGE BINAIRE :

1.4.1- Introduction :

Les solutions solides ordonnées sont obtenues aprés un refroidissement trés
lent. En effet, l'alliage qui se présente sous forme d’une solution désordonnée a
température élevée est le siége d’'une réorganisation dans la distribution atomique,

quand la température décroit lentement, le refroidissement trés lent permet aux ions
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de chaque espéce d'occuper progressivement des positions bien déterminées dans
le réseau cristallin. On peut ainsi déterminer dans un alliage binaire deux sous-

réeseaux o et S dont les sites seront occupés respectivement par les ions A et B.

Dans cet état ordonné de l'alliage, toutes les mailles sont identiques. Il y’a formation
d’'une structure. L’ordre sera d’autant plus parfait que la température est plus basse
[9].

1.4.2- Transition ordre-désordre dans un alliage binaire :

La transformation progressive d’une solution solide désordonnée en une
structure ordonnée par refroidissement lent est un phénomeéne réversible. Lors du
chauffage, I'élévation de la température favorise I'agitation thermique et I'occupation
des sites n’est plus réguliére. La variation de la température est :

- soit un facteur d’organisation : au cours du refroidissement on obtient une

solution ordonnée.

- soit un facteur de désorganisation: au cours du chauffage la répartition

atomique devient aléatoire et la solution devient désordonnée.

Soit une mole d’alliage (AB). Considérons le cas général d’'une concentration
quelconque de B dans A. Dans la mole d’alliage il y'a Na atomes de A et Ng atomes
de B. Pour une température donnée, I'état structural est théoriquement le méme au
chauffage et au refroidissement. La structure est caractérisée par un paramétre

d’ordre (ou également un paramétre de désordre) [9].
1.4.2.1- Paramétre d’ordre :

La solution parfaitement ordonnée ne peut exister qu’en dessous d’une
certaine température critique, mais la transition ordre-désordre est généralement
étalée sur un large domaine de température. Toute température "T" appartenant a ce
domaine est caractérisée par un degré ou paramétre d’ordre.

Le parametre d’ordre doit permettre de caractériser sans ambiguité I'état structural
du mélange au cours de la transformation ou transition ordre-désordre. L’occupation
des sites sera déterminée pour chaque température. Considérons un alliage AB au
cours d’une transition ordre-désordre. Les températures limites entre I'ordre total et
le désordre total sont respectivement T4 et T,. Dans cet intervalle de températures on

peut définir une probabilité d’occupation des sites a et 3 par les atomes A ou B soit :
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PYx: la probabilité d’occupation d’un site Y par un atome X ; avec X =AouB, Y = a
ou B.

Si on admet qu’il N’y a pas de lacunes dans l'alliage, les sites a et B sont toujours
occupeés, ce qui nous permet d’écrire :

P+ P%=1 et PPy+PPg=1

Dans l'ordre total, chaque espace atomique occupe un sous-reseau. Dans le
désordre total, 'occupation des sites est aléatoire. Au cours de la transformation, on
définit le paramétre d’ordre (ou de désordre) a partir de la probabilité d’occupation
par un atome de son site d’origine (c’est-a-dire du site qu’il occupe dans la structure
ordonnée). Ainsi si Na est la fraction atomique de I'espéce A, le paramétre d’ordre

sera défini a partir de la probabilité d’occupation d’un site a par un atome A [9].
1.4.2.2- L’ordre a grande et a courte distance :

Comme dans une solution solide a basse température chaque type d’atome
se place sur un type de sites du réseau cristallin ; on dit que cette solution solide est
ordonnée a grande distance. Cette séparation des atomes en sous-réseaux permet a
chacun d’eux d’étre entouré préférentiellement d’atomes de I'autre type. Lorsque les
alliages ont exactement la composition stoechiométrique et que les atomes d’un
méme type sont exclusivement sur un méme sous-réseau, I'alliage est complétement
ordonné a grande distance avec 'augmentation de la température, une partie des
atomes change de sites, l'alliage est dit partiellement ordonné a grande distance.
Fréquemment, a partir d’'une certaine température les concentrations des atomes sur
les différents types de sites deviennent identiques, I'alliage est dit désordonné a
grande distance.

Le passage de I'état ordonné a grande distance a I'état désordonnée peut se
faire par une modification brutale de I'état d’'occupation des sites du réseau a la
température de transition ; dans ce cas, la transformation ordre-désordre est une
transformation de phase du deuxiéme ordre. Il serait aussi possible d’envisager que
la probabilité d’occupation des sites évolue de facon continue, la transformation

serait alors du premier ordre [10].

10
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1.4.2.2.1- Parametre d’ordre a grande distance :

L’ordre a grande distance qui peut étre défini quantitativement de plusieurs
maniéres, caractérise la fagon dont les différents types de sites sont occupés par les
différents types d’atomes. Donc toutes les structures ordonnées a grande distance
peuvent étre décrites a I'aide d’'un ensemble de sous-réseaux.

Le modeéle le plus utilisé pour traiter 'ordre a grande distance est celui de
Bragg-William qui considere un alliage binaire contenant Na atomes de A, Ng atomes

de B et deux sous-réseaux («) et (5).

Dans [l'état parfaitement ordonné a grande distance, “sles nq sites a et les ng
sites S sont respectivement occupés par les atomes A et B, alors que dans I'état
désordonné la distribution des atomes A et B sur les deux types de sites est aléatoire
[10-12].

Par suite du désordre, la probabilité moyenne de rencontrer un atome A sur un site
ane sera plus égale a 1 mais P“A< 1; la probabilité de trouver en moyenne un atome

B sur le site o est évidemment 1- P%. Lorsque la structure est complétement

désordonnée P%\ = % pour une solution AB mais P%y = % pour la solution AB3. La

valeur P*; n’est pas une mesure commode du degré d’ordre puisqu’elle n’est pas
nulle lorsqu’ il y a désordre total ; c’est pourquoi Bragg-Williams ont défini un
parameétre d ‘ordre a grande distance :

& = (P“A - Na)/(1-Na)
ou Nj est la fraction atomique A en solution pour un alliage a I'état ordonné, c’est a
dire tous les atomes A occupent les nq site a, P4 = 1 et 6= 1. A I'état totalement
désordonné la probabilité de trouver un atome A sur un site o est égale a la fraction

atomique d’ou 6 =0 [13].
1.4.2.2.2.- Parameétre d’ordre a courte distance :

Un état ordonné peut étre caractérisé en considérant la proportion d’atomes
distincts qui entourent un atome donné. Dans ce cas, I'ordre est défini par rapport aux
atomes et nom plus par rapport aux sous-réseaux comme dans le cas de l'ordre a
grande distance. L’ordre ainsi défini est un ordre local ou ordre a courte distance. Ce

concept s’applique aussi bien a une structure ordonnée a grande distance qu’a une

11
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structure désordonnée a grande distance [5]. Cela signifie qu’un atome A cherche a
s’entourer préférentiellement d’atome B [10].
Pour caractériser 'ordre a courte distance, il faut compter la proportion de paires AB

par rapport au nombre de celles-ci a I'état totalement désordonné. Si chaque atome a

¢ premiers voisins dans un réseau contenant N atome, il y a donc Q=% ¢ paires de

premiers voisins.
-La fraction de paires AB est donnée par : g= Qas/Q
-le degré d’ordre est caractérisé par le parameétre d’ordre a courte distance :
0 = (g - Jaes) / (Jord — qaes)
Jord €t qqss €tant les valeurs de q respectivement pour un alliage parfaitement ordonné

et un alliage totalement désordonné [13].

1.4.3- Variation du parameétre d’ordre avec la température :

Comme a basse température, la solution solide est ordonné ; le nombre de
paires A-B est plus grand que celui des paires A-A et B-B. La solution a alors une
énergie plus faible. Pour interchanger une paire d’atomes situés initialement sur des
sites ordonnés et les mettre sur des sites désordonnés, il est nécessaire d’augmenter
I'énergie d’'une quantité (v ). Ceci est possible grace a I'agitation thermique qui est
capable de fournir cette énergie. A une température donnée I'équilibre est atteint [11].

Le rapport du nombre d’atomes sur des sites incorrects sur le nombre d’atomes situés

dans les sites ordonnés devient proportionnel a exp (-é), ou : K est la constante de

Boltzmann et T est la température absolue.

Selon cette relation, l'ordre diminue avec [I'élévation de la température si v est
constante. Ce qui n’est pas le cas, car 'ordre dépend du degré d’ordre.

Du fait que [linterchangement entre deux atomes dans une configuration
complétement ordonnée exige un accroissement d’énergie bien défini. La quantité v
doit étre égale a zéro lorsque le désordre devient complet ou il n’y a pas une
distinction entre les sites ordonnés et désordonnés.

De cette maniére (v ) est supposée lier au paramétre d’ordre a grande distance par la
relation: v =v¢.S

ou: vyo est une constante représentant I'énergie d’interchangement d’une paire

d’atome dans une structure parfaitement ordonnée.

12
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La diminution de I'énergie de la quantité (v) lorsque le désordre augmente est
responsable de la progression du processus de désordre quand la température
augmente jusqu’a ce que le parameétre d’ordre a grande distance atteigne la valeur
zéro a une température critique Te.

La courbe donnant la variation du paramétre d’ordre a grande distance & en
fonction de la température (Fig. 1.2) montre que & diminue progressivement jusqu’a la

température critique T. ou il chute brusquement jusqu’a zéro.

1

Qdealagedstace

Odeacouate

Tastamationda 1 eradre
) \

0 T

Température

Figure 1.2 : Ordre a courte et a grande distance pour un alliage AB3

avec une transformation du premier ordre [14].

La variation du parameétre d’ordre a courte distance (o) avec la température
est donnée aussi dans la figure précédente. On remarque que o diminue avec
'augmentation de la température jusqu'a une valeur T, ou il chute brusquement
jusqu’a une faible valeur dite résiduelle qui diminue ultérieurement avec

'augmentation de la température [11-13].

1.5- LES DIVERSES ETAPES DE LA TRANSFORMATION ORDRE-DESORDRE :
1.5.1- Introduction :

La phase ordonnée contient un grand nombre de différentes liaisons atomiques

(le nombre de paire A-B est supérieure a celui de A-A et B-B) qui réduisent I'énergie
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de liaison. A base température, la phase ordonnée est stabilisée lorsque son énergie
est plus faible que celle de la phase désordonnée, et les parameétres d’ordre a grande
et a courte distance tendent vers l'unité.

Chaque diminution du degré d’ordre augmente I'énergie de liaison et augmente
en méme temps l'entropie qui a une contribution négative a I'énergie libre. La
contribution de l'entropie a I'énergie libre (-TS) devient plus appréciable a haute
température. Donc le degré d’ordre diminue avec 'augmentation de la température. A
température critique T, I'ordre a grande distance est complétement détruit et S=0, le
paramétre d’ordre a grande distance change généralement d’'une fagon discontinue a
T. mais la ségrégation locale des atomes continue a exister lorsque la température
augmente.

Les alliages subissant les transformations ordre-désordre présentent
généralement un ordre a courte distance vers T.. Quand de tels alliages sont trempés
a une température au-dessous de T, la structure désordonnée avec un ordre a courte
distance est conservée. L’'augmentation du temps de maintient a cette température
conduit a la germination de la phase ordonnée sous forme de domaines ordonnés qui
croissent et tendent a se coalescer formant de grandes domaines ordonnés. En
concurrence a ces processus, le degré dordre s’approche de l'unité et de cette
maniére la réaction de mise en ordre peut se résumer dans les 4 étapes
suivantes [15]:

1-la formation de l'ordre a courte distance au-dessus de T,

2-la germination et la croissance de la phase ordonnée au-dessous de T,

3-'augmentation du degré d’ordre a grande distance de la phase ordonnée,

4-la coalescence des domaines d’antiphases DAPhs.
1.5.2- Les cinétiques de I'ordre a courte distance :

Les alliages subissant la transformation ordre-désordre présentent un ordre
a courte distance a une température au-dessus de T. . Le degré d’ordre a courte
distance augmente avec I'élévation du nombre de paires A-B.
Dans un alliage AB, les deux atomes A et B changent leurs positions par la
diffusion. Si les nouvelles positions ménent a une augmentation des liaisons A-B,
I'énergie libre du systéme est normalement réduite et les atomes tendent a passer

un temps assez long dans ces nouvelles positions. Par conséquent, le degré
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d’ordre a courte distance augmente. Dans ce mécanisme le taux d'augmentation du
nombre de liaisons A-B doit étre proportionnel a exp(-Q/RT) et (ge-q) ol Q" est
'enthalpie d’activation de la diffusion, et geest le nombre des liaisons A-B a
I'équilibre [15].

d'ol %= ki exp (-Q/RT)(qe-q)

et ‘Zl—?= k2(0e-0)

avec k1 et ko sont des constantes et 0. représente le degré d’ordre a courte distance

de I'équilibre.
1.5.3- La germination et la croissance de la phase ordonnée :

Un alliage désordonné trempé a une température au-dessous de T, est dans
un état ou l'ordre est généralement a courte distance. ce qui implique que la mise en
ordre peut s’étendre jusqu’a quelques proches voisins. Par conséquent, comme il
est
illustré dans la figure 1.3, une structure avec un ordre a courte distance peut étre
envisagée comme une structure ordonnée avec des petits domaines ordonnés [15].
De tels domaines ordonnés de taille supercritique jouent le réle des germes de la
phase ordonnée. Ainsi, la transformation peut étre considérée comme débutant par
un nombre constant No de domaines ordonnés puis la croissance de ces domaines

ordonnés dans toutes les directions.

L JoX Y XoleX YoYel | . Yo Il YolleX YelleX ]
ol XsN Eel XoX X N ol NoX NoR NoN ][ Ne)
L Bo¥ JoN NoX Fe) N | [ JoR NoR Xel NeR I[ )
sl JaX Na)X Yol Yale o) Neol el JeX Je]le)
ol NoX N I NoF Nof | (o} Neol 1 !l ¥o XoX |
L ok Eelelal No) X&) L Jol Jelie/[el Nel E8]
af JoleX ¥ Nel Yol | o) Neolley Il IoX To) |
Y Eol ¥ Xa) Jof X | (ol Nel || Neo¥ YeoX II |
200008 CESTD [ Jol Jeolel JoX ] o
oY XoX Xolel Xele) | . o} Nal Tellel Nelak |
(a) (b)

Figure 1.3: (a) Solution Solide A-50at% B avec ordre a courte distance,

(b) Régions d’ordre parfait tracé dans la solution montrée dans (a) [16].
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1.5.4- L’augmentation du degré d’ordre :

Le degré d’ordre a grande distance dans les domaines ordonnés qui germent
et croissent est généralement inférieur de 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 (Fig. 1.4). La mise en ordre est donc une

réaction homogene [12].

'
»*
T A H'l'
1_
[P]
%‘3 | AH
;5 st - :
—l ..
| Position | Position
| ordonnée | désordonnée
I

Coordonnées de réaction

Figure 1.4 : Energie d’activation des réactions ordonnées et désordonnées [15].

1.5.5- La coalescence des domaines d’antiphases :

Les domaines d’antiphases croissent dans un matériau désordonné. Ce
processus se termine quand le parameétre d’ordre atteint la valeur une ou on obtient
un matériau compléetement 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 a la
recristallisation secondaire, dans le sens que des domaines individuels croissent aux
dépend des domaines voisins de telle maniere que la surface totale des PAPhs se

trouve réduite [17].
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1.6- VARIATION DES PROPRIETES PHYSIQUES AVEC L’ORDRE :

La variation des propriétés physiques avec l'ordre se manifeste par une
modification de la plupart de ces propriétés qui dépendent sensiblement de l'ordre
local ; donc des indications sur le degré d’ordre peuvent étre obtenues par I'étude de

ces propriétes :
1.6.1- La chaleur spécifique :

Sachant que I'énergie est nécessaire pour que les atomes dans une maille
peuvent changer d’une configuration a une autre et que ce changement
d’arrangement se fait sur un intervalle de température. La transformation ordre-
désordre a un effet notable sur la chaleur spécifique et sur la courbe de la chaleur
spécifique en fonction de la température (Fig. 1.5). Le passage d’un état parfaitement
ordonné a un état partiellement ordonné caractérisé par un parametre d'ordre a
grande distance « & » dans une solution solide exige de fournir au systéeme une

enthalpie AH4=H-Hj

ou H : 'enthalpie de I'état partiellement ordonné
H, : 'enthalpie de I'état parfaitement ordonné

Pour désordonner cette solution solide avec 'augmentation de la température, il faut
lui fournir I'enthalpie supplémentaire AHy, donc la chaleur spécifique supplémentaire
née lors du passage ordre-désordre est 6Cp,=d( A Hq)/dT
dC, est maximal a la température critique T et nulle juste au-dessus. La variation
expérimentale de 6C, est assez différente de ces prévisions théoriques [17, 18]. Elle
montre que 3C, ne s’annule pas complétement a la température critique et il existe
une chaleur spécifique qui subsiste au-dessus de T;: ceci est di a I'existence de
'ordre a courte distance au-dessus de T, dont la disparition exige de I'énergie
[13, 17].

17



ChaEitre 1 : Introduction sur la transformation ordre-désordre

& Gp‘

Expérimental

Figure 1.5 : Exés de chaleur spécifique di a la

transformation ordre-désordre [13].

1.6.2 - Les propriétés magnétiques :

Une étude pour les alliages de Heusler, du type Cux-Mn Al (type Fes Al)
montre que ces alliages sont ferromagnétiques a I'état ordonné [13]. Frackowiak et
al. [19] ont étudié les propriétés magnétiques des alliages a base de Fer ordonnés et
désordonnés ayant des concentrations x= 19.8, 20.7, 24.3, 25.2, 27.3 et 29.8 at %
Al. les variations du champ hyperfin en fonction de la concentration en Al et du plus
proche voisin en Al situés dans les deux premiéres sphéres de coordination sont
schématisées sur la figure.1.6 (a et b). Une dépendance linéaire du champ hyperfin
avec la concentration est reportée pour les alliages désordonnés alors qu’elle n’est
pas linéaire pour ceux ordonnés. La figure .1.6 (b) schématise la variation du champ
avec le nombre d’atomes de Al, et montre qu’elle est linéaire dans les deux types

d’alliages.
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@ Alliages ordonnés @ Alliages ordonnés
O Alliages désordonnés O Alliages désordonnés

O Alliages partiellement
ordonnés

(a) (b)

Figure 1.6 : Evolution du champ hyperfin moyen dans les alliages ordonnés et
les désordonnés : (a) en fonction de la concentration Ca et (b) en fonction

d’atomes Al dans les deux premiéres spheéres de coordination [19].
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Chapitre : 2

La transformation ordre-désordre dans le systéme Cu-Au

2.1-INTRODUCTION :

Le cuivre pur ou sous forme d’alliage fut le premier métal utilisé par 'homme.
Grace a une gamme de propriétés intéressantes, il demeure indispensable dans de
nombreux domaines d’applications. L’excellente conductibilité électrique du cuivre
constitue sa qualité principale ; ainsi, on utilise prés de la moitie de la production
mondiale de cuivre dans des applications pour lesquelles cette caractéristique prime
(conducteurs, transformateurs, moteurs, générateurs, électronique, etc.). Sa
conductibilité thermique est également excellente. Le cuivre est trés ductile et facile a
mettre en forme par déformation plastique. Sa résistance a la corrosion est
excellente dans bon nombre de milieu; cette propriété permet de nombreuses
applications, que ce soit avec le cuivre pur ou avec ses alliages (tuyaux a eau,
plomberie, pompes et vannes, etc.) [20].

Une autre raison pour laquelle on fabrique des alliages avec le cuivre est la
nécessité d’améliorer la dureté, ce qui est le cas pour les alliages Cu-Au ou les deux
meétaux cristallisent dans le systtme cubique a faces centrées (CFC); avec
r (Cu) =1,28 A° et r (Au) = 1,44 A®, on constate que le cuivre et I'or forment une
solution solide en toute proportion. L'or est allié au Cu en joaillerie pour le rendre
plus dur et usinable en différentes formes. Example : (Au, Cu) a 18 carats = Au3zCu.
Donc le cuivre améliore la dureté et ses principales applications sont : la monaie (90
% Au), la bijouterie (75,84 ou 92 Au) et la protection des dents [20,21].

2.2- LE SYSTEME Cu-Au :
2.2.1- Caractéristiques générales du cuivre : « Cu »

Le cuivre est un élément chimique du 1% groupe de la classification de

mendéléev, son numeéro atomique est Z= 29, sa masse atomique est A=63,54, de
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rayon atomique R=1,28 A°. Le cuivre est un métal rouge a cassure rose. La
température de sa fusion est de 1083 °C.

Il a un réseau cristallin cubique a faces centrées a équidistance : a=3,6074 A° (Fig.
2.1). La densité du cuivre est de : 8,94 g/cm>. Le cuivre posséde les plus grandes
conductibilités thermique et électrique : la résistance électrique du cuivre est de
0,01780 hm.mm?m. Les différentes nuances du métal en fonction de sa pureté
sont : MOO (99,99 % Cu) ; MO (99,95 % Cu) ; M1 (99,9 % Cu) ; M2 (99,7% Cu ) ;M3
(99,5 % Cu) et M4 (99,0% Cu ) [22].

‘a Figure 2.1 :

Représentation schématique de la maille

|

élémentaire de cuivre.

3.607°A

Py

a

2.2.2- Caractéristiques générales de I’or : « Au »

L’or est un élément métallique de symbole Au et de numéro atomique : Z=79,
de masse atomique A= 196,967, de rayon atomique R= 1,44 A°. La température de
sa fusion est de 1063 °C, il a un réseau cristallin cubique a faces centrées a

équidistance : a= 4,07 A° (Fig. 2.2), sa densité est : 19,3 g/cm®.

i ‘a Figure 2.2 :

« ‘ Représentation schématique de Ia
S . . ,
- maille élémentaire de l'or.
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2.2.3- Diagramme d’équilibre du systéme : Cu-Au

Parmi les nombreuses surstructures, il existe un groupe special qui peut étre
classé comme des surstructures périodiques ou des structures d’antiphase. Le
systéme Cu-Au représente un exemple classique de cette catégorie de structures. Le
cuivre et l'or forment des séries continues de solutions solides aux hautes
températures, mais différentes surstructures existent aux basses températures pour
des compositions : CuzAu, CuAu et CuAus. La version la plus courante du

diagramme de phase est montrée dans la figure 2.3 [23].

2.2.3.1- Structures des phases :

» La phase ordonnée CusAu : elle est basée sur la structure cubique a faces
centrées de type A4. Au-dessus de 390 °C, il y’ aura une ségrégation d’atomes et la
symétrie de la maille ne sera plus CFC, mais cubique simple (Fig 2.4). Les atomes
d’or se trouvent aux sommets du cube et ceux de Cu aux centres des faces, ce qui
correspond juste a la composition stoechiométrique CuzAu (L12). Chaque atome de
Au est entouré de 12 Cu premiers voisins, mais chaque Cu a pour premiers voisins
8 Cuet4 Au[13, 23].
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Figure 2.3 : Diagramme d’équilibre du systéme Cu-Au [23]

Figure 2.4 : Structures ordonnée et désordonnée de Cus Au [23]
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» La phase ordonnée CuAu : sa structure est montrée dans la figure 2.5, elle
est aussi basée sur le réseau cubique a faces centrées de type A1 :
sentre 380 °C et 410 °C, une structure AuCu II se produit, elle est caractérisée par
une supermaille tétragonale formée d’une colonne de 10 mailles ordonnées avec une

paroi d’antiphase toutes les 5 mailles (Fig. 2.5). Cette supermaille est obtenue en

partant d’'une surstructure parfaite, et en faisant un glissement %[101] toutes les 5

mailles ce qui crée la paroi d’antiphase. On peut dire qu’l y a des défauts

d’empilement régulierement répartis tous les 5b dans la surstructure CuAu I, ces

défauts d’empilement sont caractérisés par le vecteur %[101] ou %[a+c] [13].

Figure 2.5 : Introduction des défauts périodiques dans la structure CuAu I

(a) pour la Construction de la maille tétragonale de CuAu II (b) [13].

¢ Au-dessous de 380 °C, une structure ordonnée CuAu I (L10) se produit et elle
consiste en une alternance de plans (001) d’atomes d’or et de plans (001) d’atomes
de cuivre. Le cube perd ainsi certains de ses éléments de symétrie, en particulier il y

a disparition des axes ternaires. La structure ordonnée devient donc tétragonale

. C . . ~ N
avec le rapport axial : — ~ 0,93. Chaque atome a quatre voisins de méme espéce,
a

huit premiers voisins de I'autre espéce (Fig. 2.6) [13].
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Figure 2.6 : la surstructure tétragonale : CuAu 1[13]

» La phase ordonnée CuAus; : au-dessous de T.= 199 °C, la structure est

cubique a faces centrées.

2.3- LES DOMAINES D’ANTIPHASES, LES PAROIS D’ANTIPHASES DANS LE
SYSTEME Cu-Au :

2.3.1- Les domaines et les parois d’antiphases :

Une paroi d’antiphase se produit par un vecteur d’antiphase (u) qui provoque
un déplacement d’'une espéce atomique d’un réseau a un autre, ce déplacement se
manifeste par « un saut de phase » qui peut se présenter au paroi quand les
domaines ordonnés croissent ensembles (les parois d’antiphases sont
thermiquement générées). Le déplacement peut étre aussi produit mécaniquement
par des vecteurs de burgers des dislocations qui sont plus petits que le vecteur de
translation du sous réseau. Chaque paroi d’antiphase se termine a chaque
dislocation et elle est complétement décrite par (u) et par un vecteur (n) normal a la
paroi [17].

La figure 2.7 montre un sous réseau de la structure L12 (CuzAu) avec trois
vecteurs associés : u =%[ 1101, %[ 101 ], %[ 011 ]. Pour : n = [001], le premier type

de parois d’antiphases est produit par u4, les deux autres vecteurs (u,, us) sont pour

le deuxiéme type ; ce sont donc les quatre différents domaines ordonnés possibles
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qui représentent le nombre le moins nécessaire pour maintenir une structure
métastable des parois d’antiphases d’aprés « Soap Lather ». Contrairement a B2
(CuZn) qui a uniguement deux domaines d’antiphases possibles et un seul vecteur
uq [17].

Figure 2.7 : Les trois vecteurs u;

qui générent les PAPhs de la
structure CusAu [17].

La formation d’'une paroi d’antiphase exige une telle énergie appelée : énergie de
paroi d’antiphase Epapn qui peut étre estimée comme une fonction de I'orientation du
PAPh.

2.3.2- L’observation des PAPhs par la microscopie électronique a
transmission (M.E.T):

La premiéere observation des PAPhs dans la surstructre Cu-Au I a été faite sur
des films trés fins évaporés en utilisant la microscopie électronique a transmission
[23].

Une structure ordonnée est connue comme une supermaille périodique, et la
stabilité de cette derniére ne peut pas étre expliquée uniquement en terme
d’augmentation du nombre de liaisons AB ; puisque le nombre de liaisons est le
méme entre Cu et Au dans la supermaille périodique CuAu II et la structure CuAu I
(L10), mais la stabilité est attribuée a la diminution de I'énergie électronique de la
phase due a la présence de la périodicité des PAPhs. Ces derniéres peuvent étre
identifiées par microscopie électronique au cours de la transformation de la structure
désordonnée CFC a la structure tétragonale ordonnée CuAu I, la surstructure

apparait dans la direction [001] suivant I'axe C.
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Et les résultats donnent deux types des domaines d’antiphases, le premier est

complétement entouré par l'autre type comme il est montré dans la figure suivante

[15,23].

Figure 2.8 : La micrographie électronique des PAPhs dans la structure

CuAu 1[23].

Comme des lames minces ont été légérement inclinées suivant [001]
paralléles au faisceau d’électrons, les PAPhs apparaissent comme des paires de

ligne ; quelques unes de ces derniéres se terminent en rencontrant des dislocations,

comme il est indiquée schématiquement dans la figure 2.9

Diglocation
Cu
Ay
Cu
Cu "} Au
Au £y Cu
Gu% L5
Au ety
o il ]
Z
)
Faroi d'antinhase

Figure 2.9 : Mécanisme d’une dislocation introduit une paroi d’antiphase dans la

structure CuAu 1 [24].
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Pour les deux surstructures CuAu I et CusAu I, il existe une tendance
remarquable des PAPhs a se mettre sur les plans du cube du réseau désordonné
[23].

La figure suivante montre des domaines d’antiphases dans des films fins
d’aprés [24]; 'axe C est perpendiculaire aux lames et les deux autres axes a et b
sont perpendiculaires I'un a 'autre dans différents domaines. A lintérieur de chaque
domaine, régulierement des lignes droites ont été observées (qui ont des images des
parois d’antiphases périodiques). Des études sur les lames minces révélent d’autres
images cristallographiques comme l'existence des macles dans CuAu I et CuAu II
[23].

Figure 2.10 : La micrographie électronique d’'un domaine d’antiphase

monodimensionnel dans CuAu 1[23].

La figure 2.11 montre la structure des domaines d’antiphases dans CusAu
partiellement ordonnée apreés un recuit de 75 h a 380 °C et la taille des domaines est
presque de 750 °A. L’orientation du cube confirme une forte anisotropie de I'énergie
des PAPhs ( Epaph ).
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Figure 2.11 : La microstructure d’une paroi d’antiphase en ordre partiel CusAu [17].

2.4- LATRANSFORMATION ORDRE-DESORDRE DANS LE SYSTEME : Cu-Au

2.4.1- Introduction :

Dans le diagramme d’équilibre du systeme CuAu, les diverses transformations
ordre-désordre ont été observées au-dessous de 500 °C dont lesquelles une
structure ordonnée peut étre obtenue a partir d’'une structure désordonnée en
ordonnant les atomes dans le méme réseau.

Considérons la phase CuzAu, la transition a 390 °C est considérée comme
une transformation ordre-désordre; pendant le refroidissement de cet alliage
(CusAu), les atomes d’or se disposent aux sommets du cube et les atomes de cuivre

au centre des faces (Fig. 2.12).
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CusAu
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Figure 2.12 : Solution solide de Cuz Au [25]

Il a été trouvé [26] aussi que seulement un désordre partiel apparait au-
dessous de 390 °C, et une partie considérable se produit a 390 °C (Fig. 2.13). Cette
discontinuité dans l'ordre a grande distance a T. indique que la transformation est du

1°" ordre.

Figure 2.13 : Courbe du degré d’ordre a grande distance en

fonction de Tl pour Cus Au et laiton  [26]

C
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Dans le cas de l'alliage de composition stcechiométrique CuAu, les deux
types d’atomes s’arrangent en couches paralléles a une face du cube (Fig.2.14).
Toutes les mailles sont identiques et contiennent le méme nombre d’atomes d’or et

de cuivre.

_ (=]
o] ] o
' o ' F -
i + —_—
e
® Au ’/‘ o I CuAu
o ..-""r‘ ol
OCu ] n
it i

Figure 2.14 : Solution solide de Cu Au [25]

On dit donc qu’il se forme une surstructure résultante d’'une migration
d’atomes a l'intérieur du réseau [26]. Le diagramme d’équilibre du systeme CuAu a
montré que la surstructure CuAu II peut étre formé soit a partir de la forme
désordonnée a haute température (T> 410 °C), soit a partir de la forme ordonnée
CuAu | (voir le diagramme d’équilibre).

Les propriétés physiques, les cinétiques de la formation et I'existence de la
chaleur latente aux températures de transition montrent que la surstructure
périodique CuAu II est en état d’équilibre ; contrairement aux transformations ordre-
désordre habituelles, la région ordonnée est une fonction de la combinaison :

température-temps et les domaines dans la structure périodique CuAu II restent

avec la méme taille [23].
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Pour les alliages CuAus Batterman a montré qu’un ordre a grande distance
existe au-dessous de la température critique T, =199 °C mais pas pour des

compositions supérieurs a celle de CuAus; [23].
2.4.2- Les cinétiques de transformation :

La transition Ordre-désordre dans CusAu est faible, cette derniéere est due au
faible coefficient de diffusion mais beaucoup plus a I'existence de quatre types des
domaines d’antiphases DAPhs dans ce réseau. Il y a quatre atomes par unité de
volume dans le réseau CFC et le réseau peut étre pris comme une interpénétration
de quatre sous-réseaux CS (Fig. 2.4) [23]. Chaque région peut s’ordonner par la
disposition des atomes Au sur un de ces quatre sous-réseaux et les atomes de Cu
sur les trois autres.

La réaction de mise en ordre dans l'alliage CuAu est trés rapide d’aprés Van
Tendeloo et al. Cook (référence 11 citée par [27]) a prédit théoriquement le
diagramme de phase du systéme CuAu et il a divisé la transformation du 1° ordre,
ordre-désordre en quatre régions caractérisées par trois températures (T¢ T¢' et Ts)
telles que :

T.: est la température ou le joint de phase est incohérent ce qui représente la
transition d’équilibre ordre-désordre,

T.' : est la température ou le joint de phase est cohérent et il disparait avant
d’atteindre T, a cause de I'effet de changement de volume et de forme de la maille
primaire,

Ts : est la température ou le joint de phase est instable et cohérent au-dessous de
laquelle un ordre continu ou un ordre spinodal se produit. Ce qui a été confirmé par
De Fontain (référence 14 citée par Yasuhiro Tanaka [27]) qui a démontré I'existence
d’'une ligne d’ordre dans le diagramme de phase du systéme CuAu par la méthode
de variation de « cluster».

Y. Tanaka et al. (référence 16 citée par Vasuhiro Tanaka [27]) ont montrés
que par la diffraction des rayons X (DRX) et la microscopie électronique au cours de
la mise en ordre de I'échantillon Cu-Au trempé a partir d’'un tel traitement thermique,
la phase ordonnée germe dans la matrice désordonnée au-dessus de 357 °C
cependant au-dessous de cette température un ordre homogéne se produit et il est

d( a l'ordre spinodale.
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La phase ordonnée cohérente apparait au joint de grain au-dessus de 380 °C
et elle se forme a l'intérieur du grain au-dessous de 370 °C. La température du joint
de grain a été estimée a 375 °C et une structure de type martensitique a été
identifiée par certains chercheurs [2, 4] correspondant a I'observation de la phase
ordonnée incohérente, car l'ordre au-dessus de T’. apparait incohérent et il est
possible de créer des dislocations interfaciales entre les deux phases : ordonnée et
désordonnée comme il a été observé par: Van Tendeloo et al. (référence 11 citée
par [27]).

2.4.3- Les mécanismes de transformation :

Dans le systeme CuAu, la mise en ordre de la structure ordonnée CuAu II a
partir de la phase désordonnée a été observée par: la diffraction des rayons X
(DRX), les mesures de la résistivité électrique, la microscopie électronique a
transmission MET et la microscopie électronique a haute résolution MERH sous
forme de plaquettes de martensite paralleles aux plans {110} de la matrice
désordonnée aprés une période d’incubation caractérisée par le mécanisme de
germination et croissance, tandis que le mécanisme de la croissance n’a pas été
défini s’il est martensitique ou massive comme il a été montrés par certains
chercheurs (références 1-11 citées par Yasuhiro Tanaka [27] ).

Pour lalliage CuAu I Hirbayashi et Wursmann (référence 8 citée par [27]) ont
rapportés qu’il y a formation des plaquettes fines des domaines ordonnés paralléles
aux plans {101} de la matrice et des macles dues aux contraintes
d’accommodations. Les premiers stades de mise en ordre de la phase ordonnée
CuAu I de la composition stoechiométrique CuAu ont été examinés par DRX, MET et
MEHR pour des échantillons subissant des vieillissements entre 380 °C et 350 °C
suivis par trempe, ces examens montrent :

% au-dessus de Ts =357 °C, le processus de mise en ordre se produit par
germination et croissance, donc la coexistence des deux phases : ordonnée et
désordonnée forment une structure de macle,

% au-dessous de Ts = 357 °C, le processus devient un ordre homogene di a

I'apparition de I'ordre spinodale [27].
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Le MET a montré un contraste de macle aux premiers stades de I'ordre spinodale
dd a un arrangement des domaines fins paralléles aux directions <101> [27].

Le MEHR révéle une interface entre la phase ordonnée et la phase désordonnée,
cette derniere devient diffuse a la température prés de T, bien que l'ordre se
produise par germination et croissance. En outre, il était difficile d’'observer le plan
cristallographique spécifique aux premiers stades du processus de I'ordre spinodale.

Il a été montré aussi que le degré d’ordre varie d’'une fagon discontinue dans le
mécanisme de germination et croissance et d’'une fagon continue dans l'ordre
spinodale [27].

Une autre étude a été faite concernant toujours la transition ordre-désordre dans
I'alliage Cu-75 % mass. Au [28] et a montré que :

- la température d’équilibre de la transition CuAu I — CuAu II est de 385 °C et
cette transition suit un mécanisme de germination et croissance.

- la phase Cu-Au II se transforme en une solution désordonnée CFC a 420 °C par la
transition du premier ordre (référence 1 citée par [28]).

- la transition inverse de la transformation de la phase désordonnée CFC (Aq) a
CuAu I (L10) est rapide aux températures en dessous de 350 °C (références 4 et 6
citées par [28]). Et la transformation de A1 a CuAu Il a 3

90 °C a besoin d’un temps d’incubation plus longs (référence 4 citée par [28]).

2.5- VARIATION DES PROPRIETES PHYSIQUES DANS LE SYSTEME : Cu-Au

2.5.1- La résistivité électrique :

La résistivité électrique est plus élevée dans une structure désordonnée que
celle dans une structure ordonnée (Fig. 2.15), car elle a pour origine la diffusion des
ondes électriques par les défauts du réseau y compris les vibrations thermiques (les

impuretés, les dislocations et les défauts ponctuels) [13].

Donc il est évident qu'une chute de la résistivité électrique apparait avec

'augmentation de I'ordre, c’est bien ce qui est observé expérimentalement.
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Figure 2.15: Variation de la résistivité électrique en
fonction de la température au cours d’'une transformation

ordre-désordre [13].

On peut déterminer aussi l'influence de l'ordre sur la résistivité électrique a
partir de la composition (Fig.2.16), par exemple dans le systeme Au-Cu pour les
compositions stoechiométriques ou l'ordre est presque parfait, la résistance est
expérimentalement faible, alors que pour les compositions loin de ces compositions
steechiométriques, la résistance augmente [13].
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Figure 2.16 : Résistivité électrique des alliages Cu-Au ; 1-désordre aprés trempe a
partir de 650°C, 2-ordre apres recuit a 200 °C [13].

3.5.2- Les propriétés mécaniques :

La résistance a la déformation plastique est plus grande dans la structure
ordonnée que celle dans la structure désordonnée : le passage d’une dislocation
détruit 'ordre (Figure 2.17), pour cela les dislocations doivent se déplacer par paires
de fagon a ce que la seconde rétablisse I'ordre détruit par la premiére et entre les

deux dislocations s’étend une paroi d’antiphase.
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Figure 2.17 : Solution ordonnée [13].
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Des expériences sur les échantillons CuzAu ont montré que la limite élastique
est plus faible a I'état parfaitement ordonné qu’a I'état partiellement ordonné et elle

est maximum pour une taille critique des domaines ordonnés, donc le
changement de la limite élastique n’est pas directement lié au degré d’ordre [18].

Dans certains alliages tels que: CuAu et CuPt l'ordre produit un changement
de la structure cristalline et les contraintes résultant au sein du réseau peuvent

conduire aussi a un durcissement du matériau [18].
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Chapitre : 3

Les structures ordonnées dans le systeme Fe-Al

3.1-INTRODUCTION :

Sur le plan technologique, les alliages a base de fer sont toujours d’une
importance capitale puisqu’on les retrouve, sous une forme ou sur une autre, dans
tous les domaines. Les aciers et les fontes constituent (en masse) environ 90 % de
la production mondiale des matériaux métalliques.

L’importance technologique de ces alliages repose sur plusieurs facteurs. lls
sont bon marché et peuvent acquérir des propriétés trés variées notamment en
recourant aux traitements thermiques et a I'addition d’éléments d’alliages. Ce qui
permet de les adapter aux exigences de fabrication et de les utiliser dans divers
domaines [29].

Les composeés intermétalliques des aluminures de fer et des alliages ordonnés
/désordonnés Fe-Al sont des matériaux trés intéressants pour des applications a
haute température a cause de leurs propriétés favorables ; poids spécifique faible,
solidité élevée, bonne résistance a la corrosion aux températures élevées et une
ductilité limitée a température ambiante. En plus, un trés faible colt (économique)
permet de reconsidérer ces alliages pour de nouvelles applications a cause de leurs
phases ordonnées B2 et DO3 [30]. Mais ces alliages ont une ductilité limitée a la
température ambiante et une résistance mécanique qui décroit rapidement au-
dessus de 600 °C [31, 32]. Ces problemes ont été résolus par plusieurs méthodes
de préparation telle que l'addition du chrome qui a un effet bénéfique sur la
résistance au clivage et fait diminuer I'énergie des parois d’antiphase ce qui facilite le
glissement des dislocations et peut avoir un effet sur la composition et/ou les
propriétés des films d’oxyde protecteurs, de tous ces effets résultent une diminution

de la fragilisation due a I'environnement et une augmentation de la ductilité [33].
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3.2- CARACTERISTIQUES GENERALES DES ELEMENTS PURS :
3.2.1- Caractéristiques générales du fer :

Elément métallique blanc argenté, de symbole Fe, magnétique et malléable. Le
fer est I'élément de transition de numéro atomique Z = 26 et de masse atomique
A = 55,847 et de rayon atomique R = 1,27 A°. Le fer le plus pur qui peut s’obtenir
actuellement contient 99,999% Fe [34, 35].

Le fer peut exister sous deux formes cristallines : a et y
e Fera

Le Fer a correspond a la forme stable dans les conditions ordinaires de
températures et de pression. En effet, il existe aux températures inférieures a 910 °C
et supérieures a 1392 °C. Le fer a a un réseau cubique centré (CC) de distance
réticulaire 2,8606 A° (Fig. 3.1) Jusqu’a 768 °C le fer a est magnétique. Le point
critique qui correspond a la transformation magnétique (768 °C), c’est a dire a la
perte des propriétés magnétiques, s’appelle le point de Curie.

Dans l'intervalle de températures comprises entre 1392 °C et 1539 °C, le fer a

est désigné souvent par la lettre 3.

A
‘

2.8606A°

,
N

Figure 3.1 : Représentation schématique de la maille

élémentaire du fer a

e Fery
Il existe entre 910 °C et 1392 °C. Il est paramagnétique. Le fer y a un réseau
cristallin cubique a faces centrées (CFC) dont I'équidistance vaut 2,645 A° (Fig. 3.2)
[34, 35].
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T
el }

a = 2.645A°

N

Figure 3.2 : Représentation schématique de

la maille élémentaire du fer y

3.2.2- Caractéristiques générales de I’aluminium :
Elément métallique de symbole Al et de numéro atomique Z = 13, de masse
atomique A = 26,98, de rayon atomique R = 1,42 A°, 'aluminium posséde un réseau

cubique a faces centrées avec un parameétre a = 4052 A° (Fig. 3.3) [34-36].

e,

iy

a = 4.052A°

V4

Figure 3.3 : Représentation schématique de la

maille élémentaire de I'aluminium
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3.2.3- Caractéristiques générales du chrome :

Elément métallique de symbole Cr et de numéro atomique : Z=24, de masse
atomique : A= 51,996, de rayon atomique R=1,85 A°, le chrome posséde un réseau
cubique centré avec un paramétre a=2,884 A° (Fig. 3.4). Il est un élément

Antimagnétique.

e
e

2.884 A°

a=

Figure 3.4: Représentation schématique de la

maille élémentaire du chrome

3.2.4- Propriétés physiques du fer, de I'aluminium et du chrome :

Nous résumons les différentes propriétés physiques d’éléments purs de

I'aluminium, du fer et du Chrome dans le tableau 3.1 [29,34-36]:
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Propriétés physiques Fer Aluminium  Chrome

Température de fusion (°C)

1540 660 1875
Masse volumique (kg/m?)
8000 a 8100 2700 1850
Conductibilité électrique
5 p 0.0993 0.377 0.0774
(X10°.Q.cm™)
Conductibilité thermique
o 0.802 2.37 0.937
(w.cm.K")
Densité (g.cm™) 7.87 2.7 7.19
Eléctronégativité 1.8 1.90 1.66

Tableau 3.1 : Propriétés physiques du fer, d’aluminium et du chrome

3.3- SYSTEME Fe-Al :

3.3.1- Diagramme d’équilibre Fe-Al :

Les relations entre phases dans le systéme Fe-Al sont montrées dans la
figure 3.5. Plusieurs diagrammes de phase ont été proposés, et ce n’est qu’a partir
des années soixante-dix qu’un accord qualitatif concernant leur forme a été réalisé.
Dans ce diagramme d’équilibre, le liquidus a été tracé en utilisant les températures
les plus élevées parmi toutes celles proposées par les différents expérimentateurs
[37]. La solubilité du fer dans l'aluminium dans les conditions d’équilibre est trop
faible, environ 0,003 at. % Fe a 500 °C selon Edgar [38]. Cette valeur peut étre
dépassée en élaborant les alliages par des processus hors d’équilibre, comme la

solidification rapide et la mécanosyntheése [39].
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W Aluminium (% mass.)

1600

1400

(°C)

Température

Aluminium (% at.)

Figure 3.5 : Diagramme d’équilibre du systéme Fe-Al [40].

e Structures des phases :

a : cubique centré. FeAls: monoclinique.

B2 (FeAl) : cubique ordonnée (type CsCl). (Al) : cubique a faces centrées.
DOs (FesAl) : cubique ordonnée (type BiF3). FeAl;, : rhomboédrique.

y : cubique a faces centrées. Fe,Als : monoclinique.

€ : cubique centré complexe.
Le systeme Fe-Al posséde un large domaine d’existence de la solution solide (CC.)
jusqu’a 51 at. % Al. Dans ce domaine, on rencontre trois types de réseaux cubiques

centrés. Les figures (3.6-3.9) schématisent les principales structures [40].
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e La solution Fe Al a moins de 20 % at. Al, a une structure non ordonnée de
type A2, pour la température ambiante et les températures moyennes. Les

atomes de Fe et Al se répartissent de facon aléatoire sur les sites du réseau.

/O ./QFe

®* Figure 3.6 : La structure désordonnée (a).

&

a

e Pour des teneurs en aluminium de 23 a 36 at. % Al, on observe une structure
ordonnée de type DO3, qui posséde 16 atomes dont 12 fer et 4 aluminium par
maille de paramétre 2a car elle est composée de 8 petites mailles CC. Ces

atomes occupent les positions de deux sous réseaux o et .

» .J L .. L Figure 3.7 : La structure ordonnée DO;

e PourT = (555 % 3) °C, la phase DO3 subit une transformation du premier ordre
pour devenir du type B2 (CsCl). Dans cette structure les atomes Fe occupent
les sommets d’'une maille unité CC de constante a, alors que les atomes Al
occupent les centres. Pour les hautes températures, la structure B2 subit une

transformation de phase pour devenir de type A2.
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- T
iy | r—

Al
. Figure 3.8 : La structure ordonnée B2.

e Aux hautes températures, une phase ¢ apparait aprés une reéaction
péritéctique a 1215 °C avec une structure CC complexe.
e Aux environnons de 1153 °C, une phase de Fe,Als se forme a la suite une
réaction péritéctique dans une structure rhomboédrique complexe.
La figure ci-dessous schématise une grande maille unité de parameétre ap =2a, qui

peut décrire les trois structures A2, B2 et DOs.

-
P

B

Figure 3.9 : La grande maille unité [33]

Cette maille est constituée de 8 petites mailles CC contenant 16 atomes, dans
laquelle 4 types de sites sont distingués etnotés:a( @b ( @c( Qetd( ®). La

distribution des atomes dans chaque type de structure est bien résumée dans le

tableau suivant :
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Structure de sous réseaux

B2 DO,
oe Fe 0O e Fe
e® Al ® Al

Tableau 3.2 : La distribution des atomes dans chaque type de structure.

@ Pour la structure parfaitement ordonnée DO3 qui existe seulement pour la
composition stoechiométrique Fes Al, les atomes Al occupent un type de sites et les
atomes Fe occupent les 3 autres types de sites. Par convention on considére que les

atomes Al occupent les sites de type (b) [41].

@ Dans la structure parfaitement ordonnée B2 obtenue a la composition
steechiométrique Fe Al seulement, les atomes Fe occupent les sites (a) et (c), alors

que les atomes Al occupent les sites (b) et (d) [41].

@ Dans la structure A2 les atomes Fe et Al sont aléatoirement rangés dans les
différents sites [42].

o Méme avec les techniques les plus modernes, les relations entre phases sont
difficiles a déterminer aux basses températures. Les auteurs sont en accord pour les
deux transformations : DO3; — B2 et B2 — A2, mais leurs avis divergent quand a
I'estimation des limites de zones [33]. Allen et Cahn [42] ont pu confirmer selon des
calculs thermodynamiques que les différentes propositions sont correctes. Le
diagramme proposé par Oki et al. [43] correspond a I'état métastable, alors que celui

de Okamoto et Beck [44] présente le diagramme a I'état stable (Fig. 3.10).
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700
o(désordonnée Okamoto et Beck

650 ( ) —————— Oki, Hasaka,
N Eguchi
600
o B2 (FeAl)
=
'E 550
‘0
g 500
(] a+ DO;
= 450 DO; (Fe;Al)

400

21 22 23 24 25 26 27 28 29 30 31 32

Aluminium (at. %)

Figure 3.10 : Relation entre phases dans la zone riche en fer [44].

3.3.2- Les superdislocations des domaines et des parois d’antiphase:
e La phase ordonnée B2 (FeAl) :

Il'y’a un seul type de PAPhs caractérisé par une translation de vecteur :
P=a/4 <111> (a = 2a : a étant le paramétre du réseau de la structure B2), de telle
maniére que les grains ordonnés soient séparés en des domaines d’antiphase par
les PAPhs a/4 <111>, ces PAPhs résultent de l'interaction entre les atomes situés
sur des sites premiers voisins incorrects [45-48]. Une superdislocation est formée
quand deux dislocations ordinaires sont liées par une PAPh [46].

Dans un cristal B2 parfaitement ordonné, les superdislocations sont
constituées d’'une paire de dislocations chacune de vecteur de Burgers a/4 <111>
couplées par une PAPh de type a/4 <111> caractérisée par linteraction entre les
atomes premiers voisins sur des sites incorrects [48, 49].

Dans une structure avec un ordre imparfait les superdislocations sont
constituées par une seule dislocation de vecteur de Burgers a/4 <111> entrainant
une paroi d’antiphase caractérisée par l'interaction entre les atomes premiers voisins
(Fig. 3.10) [49-51].

47




ChaEitre 3 : Les structures ordonnées dans le szstéme Fe-Al

e La phase ordonnée DO;:

Dans cette phase, en plus des PAPH: a/4 <111>, il y'a aussi des PAPhs
caractérisées par une translation de vecteur : P= a/4 <100 > résultant de l'interaction
entre les atomes en des sites incorrects deuxieme proches voisins, de telle maniére
que chaque grain ordonné DOs3 soit divisé en deux volumes par un type donné de :
PAPhs et chacun de ces volumes est subdivisé a son tour en deux sous-volumes par
I'autre type de PAPhs en donnant naissance a quatre domaines d’antiphase [36-38].

Dans un cristal DOj3; parfaitement ordonné, les superdislocations sont
composées de quatre dislocations, chacune de vecteur de Burgers : a/4 <111> avec
une PAPh caractérisée par l'interaction entre les atomes premiers voisins (entre la
premiéere et la deuxiéme dislocation et entre la troisieme et la quatrieme dislocation)
et l'autre type de PAPhs caractérisé par linteraction entre les atomes deuxiéme
proche voisins (entre la deuxiéme et la troisieme dislocations) (Fig. 3.11) [49-51].

Dans une structure DO3; avec un ordre imparfait, les superdislocations
possedent seulement deux dislocations chacune de vecteur de Burgers a/4 <111>
liées par une PAPhA caractérisée par l'interaction entre les atomes premiers voisins et
entrainant une PAPh caractérisée par linteraction entre les atomes en deuxiémes
proches voisins, de telles superdislocations sont dites des superdislocations
imparfaites [36, 37].

fa) J—W‘///—’—

(b J_/;/;;J_ WJ—/,:‘#/—J—
(el W—’—//f/x’—l—

LY r‘f’/x‘///ﬁ"/ﬁ‘/f’f—-’—

SrAAY N AP OOCKK BN AFD

Figure 3.11 : Les superdislocations parfaites de type B2 (a) et DO3 (b) et les
superdislocations imparfaites de type B2 (c) et DO3 (d) [51].
Illl'la PAPh caractérisée par I'interaction entre premiers voisins

xxxxx la PAPh caractérisée par deuxiémes proches voisins
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3.3.3- Les mécanismes de transformations de phases dans Fe-Al :

Depuis 1932, beaucoup d’efforts ont été consacrés a la compréhension des
transformations ordre-désordre dans les differents alliages en général et dans le
systéme Fe-Al en particulier dont le diagramme de phase fut construit pour la
premiéere fois [52].

La figure ci-dessous montre la partie riche en fer du diagramme de phase avec les
extensions des lignes des transformations qui sont faites a partir des régles

développées a partir des lois de stabilité des phases [45, 50].

Figure 3.12 : La partie riche en fer du

diagramme de phase Fe-Al [45].

2 .
i 1
;J’l

a +Fesdl

1 : I'extension métastable de la ligne de transformation « —B2 dans la lacune de
miscibilité, elle est la limite a la métastabilité de la phase « .

1' : 'extension métastable de la ligne de transformation B2 —D0O3, elle est aussi
la limite a la métastabilité de B2.

2 : la décomposition spinodale de B2.

La plupart des transformations ordre-désordre sont des transformations du
premier ordre, mais il existe aussi d’autres cas de transformations du deuxiéme ordre
dont le changement de l'ordre a grande distance exige les processus d’activation
thermique d’ou la transition prend peu de temps. En plus des études par les
microscopes électroniques, il y'a d’autres méthodes de caractérisation pour le
phénomeéne ordre-désordre comme les mesures de la résistivité ; d’apres la théorie
de Rossiter qui dit que le changement de la résistivité est lié au changement du

parameétre d’ordre a grande distance. Comme il a été cité par A. Rudajevova et al.
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(référence 12 cité par [53]); la variation de la température avec la capacité
calorifique C,, les coefficients thermiques de la dilatation, de la conductivité et de la
diffusivité dans les matériaux intermétalliques a base de Fe3Al (dans l'alliage FezAl-
5% Cr) montrent clairement des anomalies représentant une transformation du
deuxieme ordre de B2 —»DO3 a 500 °C [53].

e A partir de la figure 3.11, on peut résumer dans ce tableau les differents

mécanismes de transformations de phases dans le systéme Fe-Al:

TYPE DE CHEMIN SUIVI MECANISME DE TRANSITION
TRANSFORMATION
B2— DOg; b— j Transformation du 2éme ordre [49].
b— d Décomposition spinodale [45].
B2—*>B2+DO0s; b— e Hors de la spinodale : germination et
croissance
b—> g La décomposition spinodale
b—> h Hors de la spinodale : germination et
B2— a+ DOs croissance

D’abord mise en ordre de DOsj;
b— i métastable continue,

précipitation hétérogeéne de asurles

PAPhs [45].
Transformation du 2°™ ordre avec
a—> B2 a—>b une mise en ordre métastable

continue [49].

Décomposition spinodale de la phase
a dans la lacune de miscibilité, hors
a——>a+B2 a—> c de la spinodale ou la phase « est
métastable avec germination et

croissance de la phaseB2
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a—p € -Mise en ordre métastable du
a—» a+B2 ,
et domaine B2
a—> h - une germination et croissance de la
phase a
a—>» f Germination et croissance

Mise en ordre métastable du domaine

a9 B2 puis une germination et
et croissance De la phase «
oa— a+ DO;3 h

Une mise en ordre métastable
continue du domaine B2, puis

a—>i précipitation hétérogéne de asur les
PAPhs

Transformation du 2°™ Ordre
o—» DOs a— > b |

Tableau 3.3 : Les mécanismes de transformation dans le systéme Fe-Al

3.3.4- Les propriétés physiques des alliages : Fe-Al

3.3.4.1- Les propriétés magnétiques :

Les alliages fer-aluminium ont une structure (CC) pour des concentrations en
aluminium inférieures a 50% at. Al. Leurs propriétés dépendent fortement du degré
d’ordre atomique [54]. Les alliages désordonnés obtenus par trempe rapide ou travail
a froid, sont ferromagnétiques au voisinage de la concentration 50 % at. Al. Les
alliages ordonnés sont obtenus apres recuit contenant plus de 10 at. % Al. lls sont
basés sur la structure ferromagnétique FezAl [55].

La structure FesAl observable au voisinage de 25 at. % Al comporte deux
sous réseaux qui ont été étudiés par Nathans et al. [56]. Les atomes de fer portent
des moments magnétiques qui valent respectivement 1,46 et 2,14 yg (Mg magnéton
de Bohr) sur les sites (a) et (d). Le champ au noyau du Fe se trouve égal a 21 Tesla

pour le site (a) (4 atomes de Fe et 4 atomes de Al) et a 29,4 Tesla pour le site (d) (8
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atomes de Fe). De plus le déplacement isométrique de ce site est supérieur de + 0.1
mm/sec par rapport au site (a) [56,57].

Pour les alliages contenant entre 30 a 50 at. %. Al, a température ambiante, il
n’y a pas de moment magnétique associé aux atomes de fer.

Le degré d’ordre dans les intermétalliques Fe-Al a une importante influence
sur leurs propriétés magnétiques. La transition ordre-désordre induit un changement
significatif sur le magnétisme de ces alliages [58].

Il est bien connu q’'une déformation mécanique provoque un désordre dans
tous les alliages ordonnés de Fe-Al, cet effet produit une forte augmentation de la
magnétisation de ces alliages et fait aussi introduire une transition ferromagnétique
dans les alliages qui sont normalement paramagnétiques [59, 60]. Cependant
I'expérience sur des alliages Fe-Al déformés mécaniquement montre une diminution
trés importante du magnétisme quand ces alliages sont chauffés entre 150 °C et
200 °C ou les mesures calorimétriques montrent un large pic exothermique [61] qui a
été expliqué par le changement locale des atomes de Fe [60] et par les effets
volumiques [62].

Pour étudier ce phénoméne, un groupe de chercheurs de linstitut « Laue
Langevin » (Grenoble) [58] a utilisé le spectre de diffraction de neutron et celui de
Mossbauer et il a trouvé que cette diminution du magnétisme est due a deux
facteurs : le premier est la diminution de la quantité de la phase A2 et le second est
la diminution du paramétre de réseau de cette phase, ceci peut étre attribué a la

réduction des défauts comme les lacunes et les intertitiels.

3.3.4.2- La ductilité :

La présence des structures ordonnées DOj; et B2 dans le systéme Fe-Al
cause en générale une diminution de la ductilité en comparaissant avec la solution

solide désordonnée des aluminures de fer (la structure A2) [34, 40].

Liu et al. (références 2-4 citées par [63]) ont récemment découvert que la
ductilité limitée des aluminures du fer a température ambiante est affectée par des
facteurs extrinséques, essentiellement par I'attaque environnementale, c’est le cas
des échantillons testés sous-air , sous vide ou bien sous un mélange de H; et Argon
ou la fragilisation est attribuée a 'atome d’hydrogéne généré par la réaction avec la

vapeur d’eau.

52



ChaEitre 3 : Les structures ordonnées dans le szstéme Fe-Al

Donc, I'évitement de 'attaque environnementale peut conduire a 'amélioration
de la ductilité autant que I'addition d’'un troisieme élément tel que le Chrome qui a été

additionné principalement pour améliorer la ductilité a température ambiante [63].

3.3.4.3- La limite élastique :

La limite élastique des alliages du systéme : Fe-Al augmente avec la teneur
en Al, car 'aluminium forme une solution solide dure avec le fer [40].
Le phénoméne de la mise en ordre a différents effets sur la limite d’élasticité comme

il est montré dans la figure suivante :

800
g B DO;
= 600
g B B2
= N
¥ 400
] r
E : -
L 200 [ i
E | :
; —
_] i | 1 I i

0 10 20 30 40 S0

La teneur en Al (%at.)

Figure 3.13: Influence de la teneur en aluminium et de la structure

cristallographique sur la limite d’élasticité d’alliages Fe-Al [51].

o Les alliages de type Fe3Al :

Un pic autour de la température de la transformation : B2 — DOj; [51-64]
indique que la limite élastique augmente avec la température dans un domaine de
températures intermédiaires. Ce pic a été observé pendant les essais effectués a
température ambiante ainsi qu’aux hautes températures d’aprés la théorie de Stoloff
[65] en suggérant qu’'une limite élastique maximale doit correspondre a un degré

d’ordre intermédiaire a cause de la génération des PAPhs.
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e Les alliages hypo-stoechiométriques :

Dans ces alliages, on constate la présence des domaines biphasés : a+DOs3
et o +B2 et une bonne résistance est observée pour les températures intermédiaires
liée d’'une part au changement du degré d’ordre des phases : DO3 et B2 qui joue un
réle important avant la séparation des phases, et d’autre part a la précipitation de la
phase a qui est un processus trés lent aprés la séparation de phases.

L’augmentation de la résistance revient au fait que les particules ordonnées
résultant de la précipitation de a fonctionnent comme des barriéres aux mouvement

des dislocations.

e Les alliages hyper-stoechiométriques :

La présence des domaines monophasés B2 et DO3 ou le changement du
degré d’ordre est le facteur principal dans la dépendance de la limite élastique avec
la température. Les deux figures 3.14 et 3.15 montrent deux comportements
opposés de la variation de la limite élastique avec la température. Ceci indique qu’en
plus du degré d’ordre, I'énergie thermique peut avoir un effet sur la génération des

superdislocations.

S 700

% ; DO; T B2

0 e o . . . .
o T, T. Figure 3.14 : Variation de la limite
= 600 ™. s o ,

© 4 . r élastique avec la température de
g R trempe [42)].

§ 500

(1}

-

200 400 600 800
Température (°C)

On constate que I'énergie thermique a température ambiante est insuffisante
pour la génération des dislocations imparfaites de type DO3 la (Fig. 3.14.) dans les
échantillons ou I'ordre DO3 est presque parfait. L’énergie de ces PAPhs est assez

élevée pour que la déformation se produise a de plus fortes contraintes.
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Avec 'augmentation de la température de trempe, le degré d’ordre de type :
DOs3 diminue en réduisant I'énergie des PAPhs et par conséquent, en diminuant la
limite élastique. Quand la température de trempe sera autour de la température
critique T, de la transition DO3;—>B2, la déformation sera plus facile et sera
gouvernée par des superdislocations imparfaites de type B2, avec I'élévation de la
température de trempe au-dessus de T, ces superdislocations se transforment en
superdislocations parfaites de type B2 en produisant des PAPhs plus proches et par
conséquent, 'augmentation de la limite élastique.

La figure 3.15 montre la variation de la limite élastique en fonction de la
température pour des échantillons testés a haute température. On constate que
I'énergie thermique est suffisante pour la génération des superdislocations.

Dans les échantillons avec DO3 parfaitement ordonnés, des superdislocations
parfaites de type DO3 sont générées a de faibles niveaux de contraintes ; ce qui
correspond a une faible limite élastique. Avec I'augmentation de la température, les
superdislocations parfaites de type DOj3 se transforment successivement en des
superdislocations imparfaites de DO3; quand la température varie dans la région DO3
et en des superdislocations imparfaites de type B2 quand elle varie dans la région
B2 ; ce qui conduit a la génération des 1liéres et des 2 iémes PAPhs et par
conséquent a 'augmentation de la limite élastique.

La diminution ultérieure de la limite élastique est due a la diminution rapide du

degré d’ordre et a la grande vitesse de recristallisation aux hautes températures [51].

600 T T
DO; T

I T ]
500 ¢
/'/'\\ Figure 3.15 : Variation de la
400 1 limite élastique avec la

température d’essai [51].

B2

300 | .

La limite élastique (MPa)

400 500 600 700

Température (°C)
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3.4- L'INFLUENCE DU CHROME SUR LES ALLIAGES BINAIRES : Fe-Al

3.4.1- L’effet du Cr sur la mise en ordre :

Des études récentes par diffraction de RX sur 'effet de I'addition du Cr sur la
transition DOs;—»B2 montrent que I'addition du Cr tend a stabiliser la structure B2
par n’importe quelle fagcon a température ambiante [33] ce qui signifie que 28% Al
avec 4% Cr existe dans la structure imparfaite de B2 avec peu d’ordre a grande
distance. Ceci permet la dissociation des superdislocations et rend le glissement des
dislocations beaucoup plus facile.

Dans les alliages contenant du Cr, la structure de la phase primaire B2 peut
étre facilement obtenue par trempe a partir des températures au-dessus de T, en
indiquant que la transformation DO; —B2 est trés lente [63] et avec différents
meédias des fractions volumiques relatives des deux phases ordonnées DOj; et B2
peuvent étre contrblées, ce n’est plus le cas pour les aluminures de fer binaires dont
la transformation DO;—>B2 est trés rapide (instantanée) [63]. La fraction ou le taux
de chaque type d’ordre peut étre décrit par le paramétre d’ordre a grande distance S
définie par :

8= (P*s - Na)/(1-Ny), a partir des pics de la diffraction des rayons X.
Des études faites sur les deux alliages contenant la phase Fes Al avec :
2% Cr et 5% Cr montrent que les échantillons de 2% Cr ont généralement des
parameétres d’ordre plus élevés que ceux ayant 5 % Cr. Cette variation d’ordre avec
I'addition du Cr indique que la présence du Cr peut empécher le processus de mise
en ordre de DOj [56]. Ces résultats confirment donc que la transition DO; —»B2

est trés lente.

3.4.2- La ductilité :

A partir d’'une considération de toutes les propriétés des alliages binaires avec
et sans les précipités Ti B,, I'alliage Fe-28% Al sans Ti B, a été choisi comme alliage
de base. Dans ce sens de faibles taux ont été additionnés pour cet alliage
Fe-28% Al (souvent moins de 2%) de : Mo, Mn, Cr, Nb, Ti, Zr, B, Ce, Y, C, V ou Si
en mesurant les propriétés de traction a la température ambiante et a 600 °C aprés
une recristallisation a 850 °C pendant 1h suivi par un traitement de mise en ordre de
DO3 a 500 °C durant 3-5 jours. Il a été montré [24] que le Cr augmente la ductilité de

FesAl a température ambiante.
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Fe-28% Al+ Cr

PROPRIETES Fe-28% Al

2% 4% 6%
A TEMPERATURE AMBIANTE
- lalimite élastique (MPa) 279 247 228 232
- larésistance a la rupture (MPa) 514 638 553 535
- I'élongation (%) 3.7 9.4 8.2 8.4

A 600 °c

- la limite élastique (MPa) 345 349 347 358
- larésistance a la rupture (MPa) 383 401 409 415
- I'élongation (%) 33 43 32 34

Tableau 3.4 : les propriétés mécaniques des alliages Fe-Al-Cr [33].

Le tableau précédent montre qu’avec des additions de 2% Cr et 6% Cr, les
résultats donnent une ductilité double a température ambiante. Une étude est faite
pour déterminer le mécanisme par lequel le Cr affecte la ductilité a température
ambiante de l'alliage binaire Fe-28% Al avec et sans Cr. Les résultats indiquent
gu'avec l'addition du Cr, la rupture (fracture) transgranulaire est souvent
accompagnée par quelques ruptures intergranulaires en suggérant que le Cr
améliore la résistance au clivage et supprime partiellement la rupture (cassure) de
clivage .

Il a été noté aussi que les énergies des PAPhs diminuent et une augmentation
del'éspacement entre les quatre dislocations constituant une superdislocation. Ceci
suggeére qu’une dissociation de la superdislocation et un glissement des dislocations
deviennent plus facile, ce qui a été confirmé par la microscopie électronique a

transmission (MET) (référence 61 citée par [33]).

3.4.3- La limite élastique :
Des améliorations de la limite élastique, a température ambiante, mesurées
par des essais de traction ont été obtenues par des additions de plus de 5% Nb ou

Ta a 600 °C. Des augmentations significatives de la limite élastique ont été produites
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par I'addition de Si, Ta, Mo, Nb ou Cr. Des alliages contenant du Cr et du Mo
donnent des propriétés de traction optimales comme le cas de la limite élastique a
600° C et la ductilité qui sont équivalentes a celles de Fes Al [33].

D’aprés Knibloe et al [63] ; des alliages basés sur Fes Al avec 2% Cr ont des
limites élastiques plus élevées que celles des alliages avec 5% Cr , ces résistances
élevées peuvent étre reliées aux taux d'ordre car les échantillons de 2% Cr ont

généralement des paramétres plus élevés que ceux de 5% Cr

2.4.4- Le durcissement :

Des études concernant les effets de la solidification rapide dans le cas de
substitution (Cr, Mo) sur la structure et les propriétés des alliages ordonnés Fe-Al
ont été recemment faites a 'université de SHEFFIELD (références 98-100 citées par
[33]) en particulier. Ces études se sont concentrées sur le caractére des dislocations,
la formation et la stabilisation des domaines d’antiphases DAPh et l'effet des
interactions de dislocations des PAPhs sur les propriétés mécaniques.

Le durcissement et la rupture dans les alliages ordonnés avec les éléments
d’addition du chrome et du molybdéne ont été expliqués en terme d’interactions de
dislocations des PAPhs qui sont supposés réduire les concentrations de contraintes
sur les joints de grains et d’empécher de cette fagon la rupture intergranulaire [33].
Dans les ailliages de Fe-28% Al avec I'addition du Cr, le durcissement a température
ambiante se produit par les précipités, tandis qu’aux hautes températures le
durcissement est prévu soit par la formation des précipités ou par des additions en
solution solides car il a été montré que le Cr et le Mo ont une forte capacité au

durcissement en solution solide [33].

3.4.5- La corrosion :

Les alliages binaires Fe-Al ont une résistance a 'oxydation qui peut étre égale
ou méme supérieure des alliages contenant du Cr et Al en combinaison. C’est aussi
que les alliages de composition de base de Fej Al sont supposés avoir de tres faibles
taux d’oxydation sous air ou sous oxygene. Cette supposition a été confirmée par
des testes sous air et lors d’expériences thermodynamiques (800-900 °C) (Fig. 3.16)
(références 136,137,139 et 140 citées par [33]).
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Testé sous air a 800°C

Variation de la masse (mg/cm?)

Temps (h)

Figure 3.16 : Variation de la masse avec le temps dans

I'alliage binaire FesAl et I'alliage avec 4% Cr sous air a 800 °C.

Des constantes du taux parabolique défini comme la pente de la courbe
(poids, temps) pour la composition du binaire Fe-28% Al mesurée plus d’'une période
de 200 h sous air sec & 800 °C et avec un ordre de 10° mg? .cm™.h™", elle sont plus
faibles que le taux mesuré pour Fe; Al avec 4% Cr (références 136,140 citées par
[33]).

D’autres résultats pour les alliages Fe-28% Al contenant 0.07 % Zr, 2 % et
5 % Cr pour des temps faibles a 800 °C montrent respectivement un gain en poids
légerement plus faible que les alliages contenant plus de Cr (référence 141 citée par
[33]). Les effets des additions apparaissent tres faiblement aux températures [800-
900 °C], bien que le cas ou on a de fortes concentrations en Cr et de faibles
concentrations en aluminium soit plus avantageux pour la croissance des couches
protectrices Al,Oj3;. Cet effet est négligeable aux concentrations plus élevées
d’aluminium dans les aluminures de fer (le Cr a un effet nuisible sur

I'oxydation/sulfidation) [33].
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Chapitre : 4

Alliages étudiés et techniques de caractérisation

4.1- ALLIAGES ETUDIES :

Deux types d’alliages ont fait I'objet de notre étude ; le premier a base de fer :
Fe-28 % at. Al avec 2, 3, 4 et 5 % at. Cr, les échantillons ont été élaborés au
laboratoire de l'institut d’'aéronautique de MOSCOU. Le deuxiéme a base de cuivre :
Cu avec 50 et 75% mass. Au. La préparation de ces échantillons a été réalisée par

fusion au chalumeau a partir des matériaux trés purs 99,999% pour le Cu et I'Au puis

découpés sous forme parallélépipédique de 25 x 5 x 5 mm3 ou cylindrique (25 mm
de longueur et 5 mm de diamétre) pour les essais dilatométriques et de forme
cylindrique (2 mm de hauteur et 5 mm de diamétre) et de masse 150 mg environ

pour les essais de DSC
4.2-TRAITEMENTS THERMIQUES APPLIQUES :

4.2.1- Les alliages a base de fer:

Pour étudier les différentes transformations ordre-désordre, qui se produisent
au cours du chauffage et du vieilissement de ces alliages aux différentes
températures, et l'effet de ces dernieres sur le degré dordre des phases
ordonnées DOj; et B2 respectivement, on doit passer par les étapes suivantes :

« d’abord, on fait subir a ces échantillons un traitement d’homogénéisation a
une température de 1100 °C (le domaine monophasé a) et un autre a 800 °C

(le domaine monophasé B2), suivi immédiatement par une trempe rapide

dans l'eau.

¢ un vieillissement a 850 °C et d’autre pendant différents temps a 300 °C, pour

former la phase ordonnée DOs.

4.2.2- Les alliages de Cu-Au :

Pour les deux échantillons de ce type d’alliages, les traitements réalisés sont :
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% un traitement d’homogénéisation a 500 °C pour obtenir une solution solide
monophasé désordonnée, suiviimmédiatement par une trempe rapide dans
'eau..
% un vieillissement pendant différents temps a 300 °C pour former la phase
ordonnée : CusAu correspondant a I'alliages : Cu-50% mass. Au.
Tous les traitements thermiques ont été effectués sous vide primaire pour éviter

I'oxydation des échantillons.
4.3- TECHNIQUES EXPERIMENTALES UTILISEES :

4.3.1- La microscopie optique :

Elle sert pour I'observation et la détermination de la microstructure.

« Description :
Le microscope optique utilisé est un microscope métallugraphique a grand
champ OLYMPUS de type BX51 (Fig. 4.1). C'est un appareil optique muni de
lentilles qui permettent le grossissement de I'image et donc de voir de petits détails, il

est utilisé pour déterminer la microstructure d’'un métal ou d’un alliage.

Figure 4.1 : Le microscope optique de
type OLYMPUSBX51M
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% Principe de la méthode :
Le microscope optique est basé sur 'augmentation du pouvoir séparateur de
I'ceil. On démontre en optique que le pouvoir séparateur d’'un microscope est la

distance minimum de deux points qui peuvent étre vus séparément. Ce pouvoir

séparateur est de I'ordre de grandeur de la longueur d’'onde vraie% [66].

Les microscopes optiques métallographiques permettent I'observation par
réflexion d‘une surface métallique parfaitement plane, obtenue par polissage
mécanique et ayant subie des traitements thermiques voulus. On colore
difféeremment les phases composant des alliages étudiés par un réactif dont la
composition est la suivante pour les alliages a base de fer :

- 80% eau distillee -6% acide nitrique

-12% acide chlorhydrique -2% acide fluorhydrique
Concernant l'alliage Cu-50 % mass. Au le réactif d’attaque utilisé est de la
composition suivante :

- 67% acide nitrique HNO3 + 33% eau distillée

4.3.2- L’analyse dilatométrique :
Elle sert pour la détermination des points de transformations et des
températures de transformations avec le changement de volume du matériau lors

des analyses.

+ Description :
Le dilatométre utilisé est : ADMEL LHOMERGY du type DI24 (Fig. 4.2) qui
sert a suivre les transformations de phases par mesure des variations volumiques

AL

7, en fonction de la

qui sont donc des variations dimensionnelles relatives

température.
Les analyses peuvent étre faites soit sous vide ou sous atmosphére contrélée

avec des températures allant de 25 a T maxde D124 = 1600 °C.
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Figure 4.2 : Le dilatomeétre utilisé du type DI24.

% Principe de la méthode :

Le dilatométre nous donne les caractéristiques des changements de phase
qui surviennent au cours d’un cycle thermique des alliages a base de fer comprenant
un chauffage de la température ambiante a 1125 °C, un maintien de 60 min a cette
derniére température suivi par un refroidissement jusqu’a la température ambiante
en utilisant une vitesse de chauffage et de refroidissement de 5 °C/min ; les essais
dilatométriques ont été réalisés sous Argon.

Pour les alliages a base de cuivre le chauffage se fait de la température
ambiante jusqu’a la température 500 °C avec un maintien de 60 min a cette derniére
suivie par un refroidissement avec une méme vitesse 5 °C/min jusqu’a I'ambiante et
ces essais ont été réalisés sous vide.

Le pilotage du dilatométre est assuré automatiquement par un systéme
informatique.

L’exploitation des courbes dilatométriques enregistrées se fait a I'aide d’un
logiciel particulier (LOGIDIL) qui permet le traitement des courbes de dilatation en
fonction du temps ou de la température pour chaque segment du cycle thermique

imposeé, avec la courbe dérivée correspondante.
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4.3.3- Analyse calorimétrique différentielle (DSC) :
Elle sert pour la mise en évidence des transformations de phases. Ce qui
constitue un outil indispensable pour la réalisation des diagrammes de phases :

alliages métallique et inclusions.

+ Description :
L’analyseur de l'appareil est du type SETARAM DSC 131 équipé d‘un
processeur (Fig. 4.3), d’'une cellule de mesure et d’un traceur qui permet :
- la détermination des températures de transformation de phases, de la
température ambiante a 700 °C.
- la détermination du caractere exothermique ou endothermique de ces

transformations, au cours du chauffage comme au refroidissement.

Figure 4.3 : L’analyse calorimétrique
différentielle utilisée (DSC) 131

% Principe de la méthode :

L’analyse calorimétrique différentielle (DSC) permet de suivre les évolutions
des matériaux dans le temps dans des conditions thermiques prédéfinies et sous
atmosphére contrélée.

Le cycle thermique appliqué pour les alliages a base de fer consiste en un
chauffage de 20 a 700 °C avec une vitesse de 10 °C/min suivi d’'un maintien de 5 min
et d’un refroidissement jusqu’a 'ambiante avec la méme vitesse et celui des alliages
a base de cuivre consiste en : un chauffage de 20 °C a 500 °C avec une vitesse

5 °C/min et un maintien de 60 min et un refroidissement avec la méme vitesse.
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Lors d’'une réaction exothermique (formation d‘une phase), la DSC enregistre
un pic au-dessus de la ligne de base et pour une réaction endothermique (dissolution
d’'une phase), elle enregistre un pic au-dessous de la ligne de base ; le logiciel
associé a l'appareillage nous fournit la température de chaque pic et le résultat du

calcul de I'aire formée par le pic avec la ligne de base du thermogramme.

4.3.5- La diffraction des RX :
Elle permet davoir des informations relatives aux propriétés
physico-chimiques d‘une substance cristalline et étudier les solutions solides

ordonnées grace a I'apparition des lignes de surstructure.

+ Description :
Il s’agit d'un diffractométre a poudre automatisé Siemens D8 Avance
(Fig. 4.4). Ce diffractometre utilise les rayons X pour déterminer la structure
cristalline a partir des spectres de diffractions enregistrés avec une anticathode de

cuivre (I =20 mA et V = 40 KV). Le balayage a été fait pas par pas, entre 10 et 120 °.

Figure 4.4 : Le diffractométre utilisé

de type Siemens D8 Avance
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% Principe de la méthode :

L’état cristallin est caractérisé par la répartition tripériodique dans l'espace
d‘un motif atomique. Cette répartition ordonnée constitue des plans paralléles et
équidistants que I'on nomme plans réticulaires identifiés par les indices de Miller
(hkl), ces indices caractéristiques du cristal peuvent étre calculés grace a la
diffraction des rayons X.

Un faisceau de rayons X monochromatique et paralléle qui frappe un cristal
est diffracté dans une direction donnée par chacune des familles des plans
réticulaires a chaque fois que la condition ou la loi de Bragg est satisfaite :

2 d sin (6) =nA

Pour que la diffraction se produise, il faut que les ondes diffractées par les

différents plans soient en phase. C’est a dire que la différence de marches des

rayons rencontrant ces plans soit égale a un nombre entier.

4.3.6- La microdureté :

Elle permet la mesure de la dureté des matériaux sans les endommager.

+ Description :
C'est un microdurométre semi-automatique du type ZWIcK a pénétration
Vickers (Fig. 4.5) ; avec une charge de mesure de 0,3 Kg lié a un micro-ordinateur

qui permet la mesure automatique de microdureté grace a un logiciel approprié.

Figure 4.5 : Le microduromeétre
utilisé de Type ZWICK
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% Principe de la méthode :
Il consiste a exercer sur la surface de I'échantillon a étudier une force
constante pendant un temps (t) donné a l'aide d’'un poingon en diamant trés dur

appelé pénétrateur, ce dernier a une forme pyramidale a base carrée, la dureté

Vickers (Vickers Hardness) est alors définie par le rapport HV:%

avec m : la charge appliquée (en Kg) par le pénétrateur

S : la surface latérale (en mm? de 'empreinte pyramidale. Et elle est définie par

2
d—o et donc; Hy = 1.8544.ﬂ2
136 d

sin

s=1
2

Il suffit de mesurer la longueur de la diagonale de la base carrée de I'empreinte
pour accéder a la valeur de la dureté Vickers ; donc, on tire les valeurs de la dureté a
partir de deux longueurs d¢ et d, des deux diagonales et on fait la moyenne et ceci
est répété pour dix empreintes puis on prend la valeur moyenne de ces dix mesures,
laquelle sera prise comme la valeur de H, pour le matériaux (ou I'état) étudié.

Les essais que nous avons réalisés avec une charge tres faible (m=0,3Kg) sont
appelés essais de microdureté. L'empreinte de quelques dizaines de micrometres
obtenue est mesurée a I'aide d’un microscope dont est équipé le microduromeétre, cet

appareil permet éventuellement une étude trés localisée de la surface [67].
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Chapitre : 5
Résultats expérimentaux et interprétations

5.1- RESULTATS METALLOGRAPHIQUES :

5.1.1- Alliage Cu-50 % mass. Au :

Les résultats de I'étude microstructurale des échantillons de I'alliage Cu-50 %
mass. Au aprés élaborations sont identiques a ceux obtenus aprés homogénéisation
(pendant 3 h a 500 °C), trempe et vieillissement a 300 °C (pendant 3 h et 10 h) (Fig.
5.1).

a b
170um 170um
= —
c d
170um 170um
= —

Figure 5.1 : Microstructure de I'échantillon Cu-50 % mass. Au a I'état brut
(a), homogénéisé 3h a 500 °C et trempé (b), vieilli a 300 °C pendant 3 h
(c) et 10 h (d).
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Ce qui indique que le microscope optique n’a pas révélé de différences dans
I'évolution de la microstructure avec le temps de vieillissement.

L’étude de la transformation ordre-désordre nécessite [utilisation d’un
microscope électronique a transmission a haute résolution (MEHR), car les
changements qui se produisent avec le temps de vieillissement sont au niveau des

domaines d’antiphases qui sont de I'ordre du nanométre.

5.1.2- Les alliages a base de Fer :

Les résultats métallographiques des alliages : Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (Fig.
5.2) Fe-28 % at. Al-3 % at. Cr (Fig. 5.3), Fe- 28 % at. Al-4 % at. Cr (Fig. 5.4) et Fe-28
% at. Al-5 % at. Cr (Fig. 5.5) montrent que:
- lataille des grains diminue avec 'augmentation de I'addition du Cr de 2 a 5%.
- les microstructures de ces échantillons homogénéisés 2 h a 1100 °C, trempés

et vieillis 10 h a 300 °C sont identiques.

17um 17um

Figure 5.2 : Microstructure de I'échantillon Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr
homogénéisé 2 h a 1100 °C, trempé (a) et vieilli 10 h a 300 °C (b).
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17um

17um

Figure 5.3 : Microstructure de I'échantillon Fe-28 % at. Al-3 % at. Cr
homogénéisé 2 h a 1100 °C, trempé (a) et vieilli 10 h a 300 °C (b).

17um

17um

Figure 5.4 : Microstructure de I'échantillon Fe-28 % at. Al-4 % at. Cr
homogénéisé 2 h a 1100 °C, trempé (a) et vieilli 10 h a 300 °C (b).
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17um 17um
— —

Figure 5.5 : Microstructure de I'échantillon Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr
homogénéisé 2 h a 1100 °C , trempé (a) et vieilli 10 h a 300 °C (b).

5.2- Résultats des analyses calorimétrigues différentielles (DSC) :

Les évolutions structurales du matériau étudié par analyse calorimétrique
différentielle (DSC) montrent que les réactions de mise en ordre ou de désordre se
manifestent par [l'apparition des pics exothermiques et endothermiques
respectivement.

5.2.1- Alliages du systéme Cu-Au :

5.2.1.1- L’alliage Cu-50 % mass. Au :

> Etat brut :

Le segment de chauffage DSC enregistré pour un échantillon de l'alliage
Cu-50% mass. Au aprés son élaboration (Fig. 5.6) présente deux pics exothermiques
dans les intervalles de température [120-217 °C] et [300-363 °C] respectivement et
un troisieme pic endothermique dans l'intervalle [363-425 °C].

- le deuxiéme pic exothermique est lié certainement a la formation des particules
de phase ordonnée CusAu puis a 'augmentation de leur degré d’ordre.
- le pic endothermique est du slrement a la diminution du degré d’ordre de la

phase CusAu jusqu’a sa dissolution.
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Le segment de refroidissement de la courbe DSC enregistrée présente un pic
exothermique dans lintervalle de température [310-390 °C] liée a la transition

désordre-ordre et donc a la formation des particules de la phase ordonnée CusAu.

N w
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1

-
o
|

dQ/dt (mW)Exo—

. . : . : . .
0 100 200 300 400 500
T(°C)

Figure 5.6 : Courbe de DSC du cycle complet de

I'alliage Cu — 50 % mass. Au a I'état brut.

> Etat de trempe :

Le segment de chauffage de la courbe DSC enregistrée pour un échantillon
préalablement homogénéisé 3 h a 500 °C sous vide primaire et trempé (Fig. 5.7 (a))
présente les mémes anomalies déja observées a l'état brut. Un deuxiéme essai
effectué juste aprés le premier (Fig. 5.7 (b)) montre une transformation du deuxiéme
pic exothermique en pic endothermique, résultant en un pic endothermique dédoublé
presque dans le mémes intervalle de températures de I'état précédent lié a
'augmentation du degré d’ordre de la phase ordonnée qui s’est formée au cours de

refroidissement du premier cycle et a la transition ordre-désordre.
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Figure 5.7 : Courbes de DSC du cycle complet de l'alliage

Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé (a) et son

deuxiéme essai (b).

> Etat de vieillissement a 300 °C :

Apres le vieillissement de 10 min a 300 °C, le segment de chauffage de la
courbe de DSC (Fig. 5.8) garde la méme allure sauf qu’on note I'absence du premier
pic exothermique et 'anomalie est présentée dans l'intervalle [296-428 °C] et elle est

constituée respectivement de :
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- un pic exothermique dans lintervalle de température [296-363 °C] avec un
maximum situé vers 341°C, lié a la formation des particules de la phase ordonnée
CusAu,

- un pic endothermique important dans lintervalle de température [363-428 °C]
avec un pic situé vers 395 °C, lié a la diminution du paramétre d’ordre des particules
de la phase ordonnée CusAu puis au passage de l'ordre au désordre de cette phase

et donc la formation de la phase désordonnée.
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Figure 5.8 : Courbe de DSC du cycle complet de
l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé et

vieilli 10 min a 300 °C.

Les mémes observations ont été faites apres le vieillissement de 30 min
(Fig. 5.9) avec une diminution dans I'amplitude du pic exothermique liée a

'augmentation du degré d’ordre de la phase CusAu.
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Figure 5.9 : Courbe de DSC du cycle complet de
l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé et

vieilli 30 min a 300 °C.

Aprés le vieillissement de 45 min a 300 °C (Fig. 5.10), la diminution de
'amplitude continue et elle devient remarquable, ce qui est liée slrement a
'amélioration du parametre d’ordre de CuzAu mais avec un ordre imparfait de

maniere a ce que le chauffage en DSC méne seulement a 'augmentation du degré

d’ordre de ces
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Figure 5.10 :.Courbe de DSC du cycle complet de
l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé

et vieilli 45 min a 300 °C.
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A partir de vieillissement pendant 1h (Fig. 5.11), on note sur le segment de
chauffage de la courbe de DSC, I'absence du pic exothermique et I'apparition d’'un
pic endothermique dédoublé étalé sur l'intervalle de température [298-430 °C], la
disparition du pic exothermique est probablement due au degré d’ordre presque

parfait de la phase CusAu atteint aprés ce vieillissement.

30

N = N
o o o o
1 1 1 1

R
S
1

&
S

T T T T T T T
100 200 300 400 500
T(°C)

o

Figure 5.11:.Courbe de DSC du cycle complet de
l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé et vieilli
1 ha 300 °C.

Les mémes observations ont été notées aprés 10 h et 50 h de vieillissement
(Fig. 5.12) et 'amplitude du pic endothermique dédoublé reste presque la méme, ce

qui indique que l'ordre parfait est atteint aprés 1h de vieillissement a 300 °C.
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Figure 5.12 : Courbes de DSC du cycle complet de
l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé et
vieilli pendant 10 h a 300 °C (a) et 50 h (b).
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5.2.1.2- L’alliage Cu-75 % mass. Au :

> Etat de trempe :

Le segment de chauffage de la courbe DSC enregistrée pour un échantillon
Cu-75 % mass. Au homogénéisé 3 h a 500 °C et trempé présente une importante

anomalie étalée sur I'intervalle de température [244-445 ° C] (figure.5.19).
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Figure 5.19 : Courbe de DSC du cycle complet de

I'alliaae Cu-75 % mass. Au homoaénéisé 3has500°C

Cette courbe est comparable a celle obtenue par L.Battezzati et al. [28] et elle
est constituée de :
- un important pic exothermique dans lintervalle de température [244- 329 °C]
avec un maximum situé a 284 °C lié a la transition désordre-ordre
- un pic endothermique dédoublé dans l'intervalle de température [329- 445 °C]
constitué d’'un premier minimum a 415°C lié a la transition de Cu-Au I a Cu-Au II
en subissant un mécanisme de germination et croissance [28] et un pic plus
important qui commence a 420 °C avec un minimum situé vers 431 °C, attribué
a la transition de I'ordre au désordre qui est certainement du 1°" ordre [28].
La transition inversée de la phase désordonnée (CFC) a la phase ordonnée Cu-Au I

s’avere se produire par germination et croissance au cours du refroidissement [28].

78




ChaEitre 5 : Résultats exee’rimentuux et intererétutions

5.2.2- Alliages a base de Fer:

> Etat de trempe :

Les résultats obtenus pour les deux alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et
Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr homogénéisés 2 h a 800 °C et trempés a I'eau sont

présentés sur la figure suivante :
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Figure 5.13: Courbes de DSC du cycle complet des deux
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a), Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b)

homogénéisés 2 h a 800 °C et trempés.
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Ces courbes révelent qu’au cours du chauffage en DSC un pic exothermique
dans les intervalles de température [179-370 °C] et [186-384 °C] et un pic
endothermique dans les intervalles de température [416-572 °C] et [421-583 °C]
respectivement :

- les deux pics exothermiques ont la méme allure et sont dus a la transition

B2— DOgj sauf que lintervalle de température dans I'alliage Fe-28 % at. Al-5 %
at. Cr est plus grand que celui de Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr, ce qui indique que la
transition B2—> DO3 est devenue plus lente

- les deux pics endothermiques sont liés a la dissolution de la phase DO; et a la
formation de la phase B2,

Au cours de refroidissement la transition désordre-ordre se manifeste sur la
courbe par un pic exothermique dans les intervalles [475-552 °C] et [451-562 °C] des
deux alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr respectivement.

> Etat de vieillissement :

Le chauffage en DSC des deux échantillons homogénéisés, trempés et vieillis
10 min a 300 °C (figure.5.14) montre que les deux pics exothermiques ont diminués
ce qui peut étre lié a 'augmentation de l'ordre de la phase DO3; au cours de ce
vieillissement. On constate toujours que [lintervalle de température du pic
exothermique de I'échantillon Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr est plus petit que celui de
Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr indiquant toujours que la transition B2 —> DOj est plus
lente dans Fe-28% at. Al-5% at. Cr.

La diminution des deux pics exothermiques des deux échantillons continue
aprés 15 min de vieillissement a la méme température (Figure.5.15)

Comparant les deux courbes de DSC des deux échantillons Fe-28 % at. Al-2
% at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr, homogénéisés, trempés et vieillis 20 min a 300
° C (Figure.5.16), on remarque que le pic exothermique disparait dans l'alliage Fe-28
% at. Al-2 % at. Cr ceci est sirement lié au degré d’ordre presque parfait des
particules DOj3 atteint aprés ce vieillissement, mais il continue a diminuer dans
I'alliage Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr.
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Un vieillissement de 25 min a la méme température révele une méme allure
que celle de I'état précédent pour l'alliage Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr mais pour
lalliage Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr, 'amplitude du pic exothermique est moins

importante (figure.5.17).
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Figure 5.14: Courbes de DSC du cycle complet des deux
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a), Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b)

homogénéisés 2h a 800 °C , trempés et vieillis 10 min a 300 °C.
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Figure 5.15: Courbes de DSC du cycle complet des deux
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a), Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b)

homogénéisés 2 h a 800 °C , trempés et vieillis 15 min a 300 °C.
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Figure 5.16 : Courbes de DSC du cycle complet des deux
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a), Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b)

homogénéisés 2 h a 800 °C , trempés et vieillis 20 min a 300 °C.
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Figure 5.17 : Courbes de DSC du cycle complet des deux
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a), Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b)

homogénéisés 2h a 800 ° C , trempés et vieillis 25 min a 300 ° C.

Aprés un vieillissement de 30 min a 300 °C (figure.5.18), le pic exothermique
disparait sur la courbe de DSC de l'alliage Fe-28% at. Al-5% at. Cr indiquant que la
phase DO; n’atteint son degré d’ordre presque parfait quaprés 30 min de
vieillissement, ce qui confirme que la transition B2 ——>DO3; est devenue plus lente

dans l'alliage Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr.
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Figure 5.18: Courbes de DSC du cycle complet des deux
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a), Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b)

homogénéisés 2 h a 800 ° C , trempés et vieillis 30 min a 300 ° C.

Le prolongement du temps de vieillissement jusqu’a 3 h et 10 h a 300 ° C
montre que l'allure des courbes de DSC des deux échantillons reste la méme que
celle de I'état précédent, ce qui indique que le degré d’ordre des particules de DO;

est parfait.
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Pour les différents cas de vieillissements précédents, on obtient toujours un
pic exothermique sur la courbe de refroidissement lié a la transition de la phase B2

vers la phase DOs.

5.3- RESULTATS DES ANALYSES DILATOMETRIQUES :

Pour s’assurer des résultats obtenus par DSC, on a procédé a quelques
analyses dilatométriques en appliquant le méme cycle thermique qui permettent de
bien mettre en évidence les diverses anomalies dimensionnelles affectant le
matériau considéré dont les réactions de mise en ordre ou désordre se manifestent
sur les courbes dilatométriques par I'apparition respectivement d’une contraction ou

d’'une expansion.

5.3.1-Alliage Cu-50 % mass. Au :

L’étude de I'état; brut (juste aprés élaboration) et de trempe (aprés traitement
d’homogénéisation) servira de référence a nos études ultérieures. La courbe
dilatométrique du cycle thermique complet, permet d’avoir une idée générale sur le
comportement du matériau durant ce cycle et la courbe dérivée du segment de
chauffage permet de bien mettre en évidence toute anomalie apparaissant lors du

chauffage du matériau.

> Etat brut :

La courbe dilatométrique de I'’échantillon : Cu-50 % mass. Au, obtenue apres
élaboration présente une anomalie située entre 113 °C et 421°C. Cette derniere est
composee de deux contractions successives, la premiere est peu importante entre
113 °C et 224 °C avec un minimum difficile a discerner, la seconde contraction plus
importante dont le pic est situé vers 339 °C et une expansion comprise entre 361°C
et 421°C avec un maximum situé vers 391 °C :

- la seconde contraction est certainement due a la formation des particules de
la phase ordonnée CusAu puis a 'augmentation de leur degré d’ordre.
- I'expansion ne peut étre due qu’a la diminution du paramétre d’ordre des

particules de CusAu puis a la formation de la phase désordonnée.
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Figure 5.20 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du

segment de chauffage de l'alliage Cu-50 % mass. Au a I'état brut.

> Etat de trempe :

La courbe dilatométrique de I'échantillon Cu-50 % mass. Au, homogénéisé
pendant 3 h a 500 °C sous vide primaire et trempé (Fig. 5.21(a)) montre la méme
anomalie avec les mémes contractions et expansion de I'état brut ; cependant un
deuxieéme essai effectué juste aprés le premier (Fig. 5.21(b)) permet de constater la
disparition de la premiére et la seconde contraction due au retour de la phase
ordonnée a l'état d’équilibre au cours de refroidissement du premier cycle et
I'existence, toujours dans les mémes intervalles de températures, de I'expansion liée
a la dissolution de la phase ordonnée CusAu et donc la formation de la phase

désordonnée.
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Figure 5.21: Courbes dilatométriques du cycle complet et dérivée du
segment de chauffage de l'alliage Cu-50 % mass. Au a I'état de trempe (a)

et son deuxiéme essai (b).
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> Etat de vieillissement a 300 °C :

La dérivée de la courbe dilatométrique de I'échantillon Cu-50 % mass. Au
homogénéisé 3 h a 500 °C, trempé et vieili 10 min a 300 °C (Fig. 5.22) a
pratiquement la méme allure que celle de I'’échantillon trempé, sauf qu’ici, on note la
disparition de la premiere contraction. L’anomalie de cette courbe est étalée sur
lintervalle [291-440 °C] et elle est constituée respectivement de :

- une contraction entre 291 °C et 363 °C avec un pic situé vers 331 °C liée a

'augmentation graduelle de degré d’ordre de la phase ordonnée CusAu .

- suivie d’'une expansion dans lintervalle de température [363-440 °C] avec un

maximum situé vers 390 °C attribuée au processus de désordre de la phase

CuzAu et la formation de la phase désordonnée.
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Figure 5.22 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du

segment de chauffage de [lalliage Cu-50 % mass. Au

homogénéisé, trempé et vieilli 10 min a 300 °C.
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Pour I'échantillon vieilli 30 min a 300 °C (Fig. 5.23), on décéle sur la courbe
dilatométrique une diminution remarquable dans I'amplitude de la contraction due

sirement a I'amélioration du paramétre d'ordre de la phase CusAu aprés ce

vieillissent.
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Figure 5.23 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée
du segment de chauffage de lalliage Cu — 50 % mass. Au

homogénéise, trempé et vieilli 30 min a 300 °C.

Apres le vieillissement de 45 min a 300 °C, la courbe dérivée du segment de
chauffage (Fig. 5.24) présente une contraction peu importante que celle de I'état

précédent attribuée au degré d’ordre de CusAu plus élevé.
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Figure 5.24 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment de chauffage

de l'alliage Cu - 50 % mass. Au homogénéise, trempé et vieilli 45 min a 300 °C.

Si le vieillissement a 300 °C est prolongé jusqu’a 1h, la dérivée du segment de
chauffage (Fig. 5.25)montre la transformation de la contraction a une expansion
dédoublée étalée sur lintervalle [275-430 °C], elle est liée certainement au degré

d’ordre presque parfait de la phase CuzAu atteint aprés ce vieillissement.
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Figure 5.25: Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment de

chauffage de l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé et vieilli 1 h a 300 °C.
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Le prolongement du temps de vieillissement jusqu’a 10 h et 24 h montre la méme

allure de I'état précédent, ce qui indique que le degré d’ordre des particules CuszAu

est parfait.
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Figure 5.26 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment de
chauffage de l'alliage Cu-50 % mass. Au homogénéisé, trempé et vieilli 10 h (a) et
24 h (b) a 300 °C.
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5.3.2- Les alliages a base de fer :

> Etat de trempe :

La courbe dilatométrique de [I'échantillon Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr,
homogénéisé 800 °C pendant 2 h et trempé est présentée sur la figure 5.27 (a) et
elle montre la présence d’'une anomalie dans l'intervalle de température [105 — 947
°C] composée de :

-une contraction dédoublée dans [lintervalle de température [105-403 °C], la
premiére contraction a un pic difficile a discerner liée a la formation de la phase DO3
et la seconde avec un minimum situé vers 262 °C attribuée a I'augmentation du
degré d’ordre des particules DOs3.

-une expansion avec un maximum situé vers 510 °C liée a la diminution du
parametre d’ordre des particules DOs.

-une seconde contraction entre 538 °C et 641 °C avec un pic situé vers 561°C, liée a
'augmentation du paramétre d’ordre de la phase B2.

-une deuxiéme expansion dédoublée entre 738 °C et 947 °C, la premiere expansion
attribuée a la diminution du paramétre d’ordre de B2 et la deuxiéme au passage de

I'ordre au désordre, de la phase B2 a la formation de la phase désordonnée a.

On constate les mémes observations précédentes sur la courbe
dilatométrique de 'échantillon Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr homogénéisé 2h a 800°C et
trempé (Fig. 5.27 (b)), bien que la premiére contraction soit plus importante et elle
est située dans l'intervalle de température [179-393 °C] avec un minimum a 247 °C,
a cause de l'addition du Chrome qui ralenti la transition B2—> DO3; ; Aussi on
remarque qu’il n’existe pas un dédoublement, ce qui indique que le degré d’ordre de

la phase DO3; est moins important que celui de I'échantillon Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr.
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Figure 5.27 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment de
chauffage des alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a) et a Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr

(b) homogénéisés 2 h a 800 °C et trempés.
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> Etat de vieillissement a 300 °C :

La courbe dérivée correspondant au segment de chauffage et enregistrée

pour les deux échantillons Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr
homogénéisés 2 h a 800 °C, trempés et vieillis pendant 5 min a 300 °C présente
une allure presque similaire a celle des échantillons trempés sauf qu’ici on déceéle :
- la premiére contraction est toujours dédoublée pour I'alliage Fe-28 % at. Al-2 % at.
Cr, mais avec des pics bien déterminés, le premier situé vers 200 °C est lié a la
formation de la phase DO; et le deuxiéme est situé vers 261 °C et attribué a
'augmentation du degré d’ordre des particules DO3 (Fig. 5.28).

Pour I'échantillon Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr, on note que cette contraction
devienne presque négligeable apres 20 min de vieillissement a 300 °C attribuée au
degré d’ordre presque parfait de la phase DOj atteint aprés ce vieillissement, ce qui
n'est pas le cas pour l'alliage Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr ou on observe toujours
I'existence de la contraction mais elle est moins importante que I'état précédent (Fig.
5.29).

Le degré d’ordre presque parfait de la phase ordonnée DO3 pour l'alliage Fe-
28 % at. Al-5 % at. Cr ne peut pas étre obtenu qu’apres 30 min de vieillissement a
300 °C, ce qui explique la diminution de cette contraction aprés ce vieillissement

indiquant toujours que la transition B2 — DOj; est devenue plus lente (Fig. 5.30).
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Figure 5.28 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment de
chauffage des alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a) et a Fe-28 % at. Al-5 % at.
Cr (b) homogénéisés 2 h a 800 °C, trempés et vieillis 5 min a 300 °C
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Figure 5.29 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment de
chauffage des alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a) et a Fe-28 % at. Al-5 % at.
Cr (b) homogénéisés 2 h a 800 °C, trempés et vieillis 20 min a 300 °C.

97




ChaEitre 5 : Résultats exEérimentaux et interEre'tations

a
20
15 -
S
|
< 104
o
-
X
5
_ - — Chauffage
— — - Refroidissement
04 Dérivée du segment
de chauffage
) v ) v ) ' I ' I
200 400 600 800 1000
T(°C)
25
b
20
o 154
=
: , .
< .
= 104 -
- .
X
' _ —— Chauffage
5 - — — Refroidissement
----- Dérivée du segment
0 de chauffage
v T v T v T v T v T v
0 200 400 600 800 1000
T(°C)

Figure 5.30 : Courbe dilatométrique du cycle complet et dérivée du segment
de chauffage des alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a) et a Fe-28 % at. Al-5
% at. Cr (b) homogénéisés 2 h a 800 °C, trempés et vieillis 30 min a 300 °C.
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5.4- RESULTATS DE LA DIFFRACTION DES RAYONS X :

5.4.1- Les alliages a base de Fer :

> Etat de trempe :

Les spectres de diffraction des rayons X des échantillons Fe-28 % at. Al 2 % Cr
et Fe-28 % at. Al-5 % Cr, homogéneéisés 45 min a 1100 °C et trempés sont présentés

sur la figure 5.31. Ces spectres montrent que les deux alliages conservent ['état

désordonné.
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Figure 5.31 : Spectres de diffraction des rayons X des échantillons Fe-28 % at. Al-2 %
Cr (a) et Fe-28 % at. Al-5 % Cr (b) homogénéisés 45 min a 1100 °C et trempés.
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X/

< Etat de vieillissement a 850 °C:

D'aprés les spectres présentés dans la figure 5.32, on note que le
vieillissement des deux échantillons Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 %
at. Cr a 850 °C pendant 60 min méne a l'apparition de la phase ordonnée de type B2
caractérisée par les deux raies (111) et (100).
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Figure 5.32: Spectres de diffraction des rayons X des échantillons
Fe-28% at. Al-2 % at. Cr (a) et Fe-28% at. Al-5% at. Cr (b) homogénéisés,
trempés et vieillis 60 min a 850 °C.
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« Etat de vieillissement a 300 °C:

L'existence de la raie (111) située vers 26 = 27 dans les spectres de diffraction
des rayons X aprés un vieillissement de 3 h a 300 °C des deux alliages Fe-28 % at.
Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (Fig. 5.33) montre que les deux

échantillons étudiés sont dans un état monophasé de structure ordonnée de type
DO:s.
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Figure 5.33: Spectres de diffraction des rayons X des échantillons

Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a) et Fe-28 % at. Al- 5 % at. Cr (b) homogénéisés,
trempés et vieillis 3 h a 300 °C
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5.4.2- Alliage Cu-50 % mass. Au :

> Etat de trempe :

Le spectre de diffraction des rayons X enregistré de [I'échantillon
Cu-50 % mass. Au homogénéisé 3 h a 500 °C et trempé (Fig. 5.34) montre
I'existence de la phase désordonnée de structure CFC.
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Figure 5.34 : Spectre de diffraction des rayons X de I'échantillon

Cu-50 % mass. Au homogénéisé 3 h a 500 °C et trempé.

5.5- RESULTATS DE LA MICRODURETE :

5.5.1- Alliage Cu-50 % mass. Au :

L’apparition des structures ordonnées dans le matériau s’accompagne par une

augmentation remarquable des valeurs de la microdureté.
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Les valeurs de la microdureté a I'état brut et a I'état de trempe sont similaires
(2106 Hv). Aprés 45 min de vieillissement a 300 °C, c’est a dire aprés la formation
des particules de la phase ordonnée CusAu, on note que la microdureté augmente
(=142 Hv). Le prolongement du temps de vieillissement jusqu’a 1 h méne a une autre
augmentation de la microdureté (=166 Hv) liée a l'ordre presque parfait de la phase
ordonnée. Aprés des vieillissements de 3 h a 50 h la valeur de la microdureté
diminue et reste presque constante (=120 Hv) ; cette diminution de la microdureté est
justifiée par la coalescence des domaines ordonnés, donc a un nombre réduit des
parois d’antiphases (PAPHs) facilitant ainsi le mouvement des dislocations

(Fig. 5.35).
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Figure 5.35 : Variation de la microdureté de l'alliage Cu-50 %. Mass. Au

avec le temps de vieillissement

5.5.2- Les alliages a base de Fer :
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La variation de la microdureté en fonction du temps de vieillissement a 300 °C
des deux échantillons Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr est

présentée sur la figure suivante.
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Figure 5.36 : Variation de la microdureté avec le temps de vieillissement a 300 °C
pour les alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr (a) et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr (b).
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Pour l'alliage Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr, on constate sur la figure 5.36 (a) que
la microdureté augmente avec le temps de vieillissement et elle atteint sa valeur
maximale aprés 20 min de vieilissement a 300 °C, elle est due au degré d’ordre
presque parfait , cette valeur reste presque constante aprés 25 min de vieillissement.
Les valeurs de la microdureté commencent a diminuer encore une fois a partir de 30
min de vieilissement, ceci est lié a la coalescence des PAPhs et la microdureté
garde cette méme valeur apres 3 h de vieillissement a la méme température.

Sur la courbe de la microdureté de lalliage Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr
(Fig. 5.36 (b)), on note aussi la méme variation de la microdureté sauf qu’ici sa valeur
maximale est atteinte aprés 30 min a 300 °C et elle garde cette méme valeur aprés 3
h de vieilissement a la méme température. Ce qui indique que la transition
ordre-désordre dans cet alliage prend plus de temps et la coalescence des PAPhs se

fait aux temps plus élevés.

5.6- SYNTHESE DES RESULTATS OBTENUS :

Une synthése des résultats obtenus par les différentes méthodes nous permet de
souligner que :

1) au cours du chauffage anisotherme, I'apparition de l'ordre influe sur le
comportement calorimétrique et dilatométrique a cause des réarrangements
atomiques dans les structures ordonnées,

2) la formation de I'ordre des phases ordonnées soit : DO3 et B2 pour les alliages
Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr ou CusAu pour l'alliage Cu-50
% mass. Au mene a une anomalie sur la courbe dilatométrique caractérisée par une
contraction. Avec le prolongement du temps de vieilissement a 300 °C, le degré
d’ordre augmente et il est caractérisé par une diminution graduelle de la contraction :

e a partir d’'une heure de vieillissement a 300 °C, cette contraction devient
presque négligeable dans l'alliage Cu-50 % mass. Au, ce qui indique que le degré
d’'ordre des particules de la phase ordonnée CuzAu est presque parfait et donc
d’affirmer que la transition ordre-désordre dans cet alliage est faible,

e pour les deux alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr,
la contraction ne devient négligeable qu’ a partir de 20 min de vieillissement pour le
premier alliage et 30 min de vieillissement a la méme température pour le second

alliage,
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3) sur la courbe de DSC, la formation des phases ordonnées des deux types
d’'alliages est caractérisée par un pic exothermique. L’augmentation du degré
d’ordre est caractérisée par la diminution de l'amplitude du pic exothermique
jusqu’a sa disparition :

e pour I'échantillon Cu-50 % mass. Au, la disparition du pic exothermique se fait
aprés une heure de vieillissement a 300 °C indique que la transition a la
phase désordonnée a besoin de temps plus longs,

e d’aprés la courbe de DSC de l'alliage Cu-75 % mass. Au a I'état de trempe et
en comparant avec les résultats obtenus par L. Battezzati et al. [28], on peut
conclure que : la transformation de Cu-Au I — Cu-Au II change du
mécanisme au-dessus de 385 °C ou I'existence d’une barriére de germination
et croissance ce qui explique le changement de la forme de la courbe de
DSC, la transition de Cu-Au I a la phase désordonnée CFC est certainement
du 1% ordre, La transition inverse de la phase désordonnée CFC a Cu- 75 %
mass. Au s’avére se produire par germination et croissance au cours d’un
refroidissement continu,

e a partir de 20 min a la méme température, on constate la disparition du pic

exothermique seulement dans l'alliage Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr, ce qui indique

que le degré d’ordre de la phase ordonnée dans l'alliage Fe-28% at. Al-2 % at.

Cr atteint son maximum apres 20 min a 300 °C.

e la disparition du pic exothermique de l'alliage Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr ne
s’effectue qu’aprés 30 min de vieilissement a la méme température, ce qui
confirme que la transition B2 — DO3 devient plus lente,

4) les résultats de la microdureté des deux types d’alliages sont en bon accord
avec ceux obtenus par dilatométrie et DSC montrant que la valeur maximale de
microdureté de l'alliage Cu-50 % mass. Au est obtenue aprés une heure de
vieillissement a 300 °C et aprés 20 min et 30 min pour les deux alliages
Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr respectivement quand le degré
d’ordre est presque parfait ce qui confirme que le chrome rend la transition ordre-

désordre plus lente et donc stabilise la phase ordonnée B2.
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Conclusion générale

Le but de ce travail est d’étudier la transformation ordre-désordre dans les
alliages a base de cuivre : Cu-50 % mass. Au, Cu-75 % mass. Au et dans les
alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr en montrant I'effet de
I'addition du Chrome « Cr » sur ce type de transition.

Pour réaliser ce travail nous avons utilisé différentes techniques ; I'analyse
dilatométrique, I'analyse calorimétrique différentielle (DSC), la diffraction des rayons
X (DRX), la microscopie optique et les mesures de microdureté. Nous résumons ci-
apres I'essentiel de nos résultats :

@ En premier lieu, la caractérisation des domaines ordonnés et désordonnés par
la microscopie optique et la diffraction des rayons X nous a permis de
conclure que :
¢ L’étude métallographique ne révéle aucun changement entre I'état de trempe et
I'état de vieillissement a 300 °C pour les différents temps,
¢ Les phases ordonnées ou désordonnées peuvent étre déterminées par
comparaison des spectres obtenus de la diffraction des rayons X avec les fiches
ASTM,

&l En ce qui concerne I'étude de la mise en ordre par I'analyse dilatométrique et
la 'analyse calorimétrique différentielle DSC, elle nous indique que :
¢ Le degré d'ordre des phases ordonnées des deux types d’alliages augmente
avec I'augmentation du temps de vieillissement a 300 °C,
¢ L’étude de la mise en ordre dans les deux alliages Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et
Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr montre que la transition ordre-désordre devient plus lente
avec I'addition du Chrome,
¢ Dans l'alliage Cu-50 % mass. Au, I'étude du phénoméne de transition ordre-
désordre révéle la présence d’un effet important (un pic exothermique sur la courbe
de DSC et une contraction sur la courbe dilatométrique dans les mémes intervalles
de température) difficile a expliquer car d’'un coté le diagramme d’équilibre ne

présente aucune transformation dans cet intervalle [100-200 °C] et d’'un autre coté
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les articles qui traitent de ce systéeme ne donnent aucune information concernant
cette anomalie,

¢ Les résultats obtenus par I'analyse calorimétrique différentielle (DSC) de I'alliage
Cu-75 % mass. Au sont en bon accord avec des résultats récents cités dans la
littérature ce qui nous permet de conclure que ; la transition Cu-Au I —> Cu-Au II
s’effectue par germination et croissance au-dessus de 385 °C, la transition de Cu-Au
II a la phase désordonnée est du premier ordre et la transition inverse de la phase
désordonnée a Cu-Au I se produit aussi par germination et croissance.

@ Nous constatons que les résultats obtenus par les deux techniques
expérimentales; la dilatométrie et 'analyse calorimétrique différentielle sont similaires
et en bon accord avec ceux de la microdureté, cela nous a permis de confirmer que
ces deux techniques permettent de donner des interprétations logiques et
rigoureuses quand a ce type de transition. Néanmoins d’autres études seraient
nécessaires (éventuellement par d’autre techniques : MEHR) pour améliorer notre
compréhension de ces phénoménes et surtout pour tenter d’expliquer le pic
exothermique apparaissant sur les courbes de DSC et la contraction sur les courbes
dilatométriques entre : 100 °C et 200 °C.
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Index

& Les fiches ASTM de la phase ordonée CusAu :

+ Les fiches ASTM de la phase désordonée Fe() :
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% Les fiches ASTM de la phase ordonée FesAl (DOs) :

4+ Les fiches ASTM de la phase ordonée FeAl (B2) :
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Résumeé

Depuis que les arrangements atomiques ordonnés ont été expérimentalement identifiés
et a cause de leur effet significatif sur les propriétés des alliages, la transition ordre-désordre
(TOD) a fait ’objectif d’intenses investigations et a attiré 1’attention de beaucoup de
chercheurs.

Dans notre travail, on a procédé a I’étude de la transition de phase ordre-désordre dans
les alliages : Cu-50 % mass. Au, Cu-75 % mass. Au, Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et
Fe-28 % at. Al-5 % at. Cr tout en essayant de montrer I’influence de 1’addition du Cr sur ce
type de transition.

Pour cela, on a utilisé différentes techniques expérimentales essentiellement ; 1’analyse
calorimétrique  différentielle et la dilatométrie aussi que d’autres techniques
complémentaires qui sont la diffraction des rayons x, la microscopie optique et les mesures de
microdureté.

L’utilisation de toutes ces rigoureuses méthodes nous a permis de suivre la cinétique
de la réaction de mise en ordre en fonction du temps de vieillissements a 300 °C et d’affirmer
ainsi que le prolongement du temps méne a 1’augmentation du degré d’ordre des phases
ordonnées.

Aussi, ce travail nous a amené a conclure que I’existante d’une transition dans
I’intervalle de température [100-200 °C] dans 1’alliage Cu-50 % mass. Au est en désaccord
avec le diagramme d’équilibre de Cu-Au. Les résultats concernant 1’effet de I’addition du Cr
pour les aluminures de fer montrent que le Cr ralentit la transition B2—»DO3 , ce qui est en
bon accord avec des résultats cités dans la littérature. De méme on a pu de conclure que la
TOD dans D’alliage Cu-75 % mass. Au suit au mécanisme classique concordant avec de

récents travaux sur le méme type d’alliage.

Mots clés : Tranformation ordre-désordre, Alliages Cu-Au, Fe-Al, les additions du chrome,

I’analyse calorimétrique différentielle (DSC) et analyse dilatométrique



Study of order-disorder transformations on Cu-Au and Fe-Al alloys

Summary

Since the ordered atomic arrangements in alloys were experimentally
identified and because of their significant effect on the properties of alloys, the order-
disorder transformation (ODT) has become a fundamental research area that
attracted extensive investigations.

In our work, we have proceeded to study the order-disorder phase transition of
alloys: Cu-50 % mass. Au, Cu-75 % mass. Au, Fe-28 % at. Al-2 % at. Cr et Fe-28 % at. Al-5
% at. Cr in trying to chow the influence of Cr addition on this type of transition.

For this, we have used a different experimental technical essentially:
differential scanning calorimetry and dilatometry as well as others complimentary
technical witch are: the X-rays diffraction, optical microscopy observations and
microhardness measurements

The using of all those rigorous methods allowed us to follow the ordering
kinetic according to the time aging at 300 °C and also to assert that the long aging
leads to rise the order degree of the ordered phases.

Also, this work has lead to conclude that the existence of transition at [100-200
°C] for the Cu-50 % mass. Au alloy is at variance with Cu-Au phase diagram. The
results of chromium addition effect on the iron aluminades show that the
B2 — DOgj reaction is quite sluggish in chromium containing witch this result is
greeted with literature data. It is the same; we have concluded that the ODT on Cu-
75 % mass. Au alloy follow the classical mechanism agreement with recent findings

for the same alloy type.

Key words: order-disorder transition, copper gold and iron aluminides alloys,

chromium additions, analyse differential scanning calorimetric and dilatometry.
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