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Introduction générale 

Les composés intermétalliques ordonnés ont suscité un grand intérêt  pour des raisons 

scientifiques et leurs éventuelles applications technologiques. Ces matériaux sont largement 

utilisés comme matériaux structuraux à haute température, matériaux fonctionnels pour des 

applications scientifiques, comme barrières de diffusion, et comme contacts et 

interconnexions en microélectronique.  

Le développement d'une microstructure dans les matériaux et alliages est généralement 

lié à une transformation de phases qui revêt une grande importance dans le traitement des 

matériaux ; la compréhension des divers aspects des transformations de phases est  donc 

nécessaire pour la maîtrise de la technologie des matériaux. 

Les aluminures de fer sont des intermétalliques qui possèdent une bonne résistance à 

l'oxydation, offrent une excellente résistance à la sulfuration et un coût potentiellement 

inférieur à celui de nombreux autres matériaux  de haute température. En outre, leur densité 

est inférieure d'environ 30 % à celle des matériaux structurels commerciaux de haute 

température, tels que l'acier inoxydable et les superalliages à base de nickel. Il a également été 

constaté que les alliages Fe-Al présentant différentes propriétés magnétiques et physiques 

peuvent être obtenus en faisant varier la composition et les traitements thermiques. 

Cependant, la ductilité limitée à température ambiante et la diminution de la résistance au-

dessus de 600 °C restent des inconvénients qui limitent leur exploitation pour des applications 

structurelles. Pour cet effet l’addition du troisième élément d’alliage peut changer la structure, 

la température de curie (Tc), la température de transition ordre-désordre, et peut aussi 

augmenter la dureté Hv. Plusieurs recherches ont montré que  le chrome est l’élément 

d’addition qui améliore le plus efficacement la ductilité des alliages de système Fe-Al.  

Dans le présent travail on a étudié quelques propriétés physiques des alliages 

intermétalliques Fe-Al, Fe-Ge, ainsi que l’effet de l’addition du troisième élément sur les 

différentes propriétés physiques de ces alliages. 

En plus d’une introduction générale, cette thèse regroupe quatre chapitres :  
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Le premier chapitre consiste en une synthèse bibliographique sur les transformations de 

phase. Le deuxième chapitre est une description de la transformation ordre-désordre dans les 

alliages Fe-Al et Fe-Ge ainsi que leurs caractéristiques et propriétés physiques. Le troisième 

chapitre expose les données de base concernant les techniques expérimentales utilisées dans 

ce présent travail. 

Le quatrième chapitre contient les résultats expérimentaux obtenus par les différentes 

techniques de caractérisation et leurs interprétations. Enfin ces chapitres sont suivis d'une 

conclusion générale et d'une liste des références. 
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Chapitre I  

Généralités sur les transformations de 

phases 
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I.1.Introduction 

Une phase est une partie homogène physiquement distincte d'un système 

thermodynamique délimitée dans l'espace par une surface de délimitation, appelée interphase, 

et se distinguant par son état d'agrégation (solide, liquide ou gaz), sa structure cristalline, sa 

composition et/ou son degré d'ordre. Chaque phase d'un système matériel présente 

généralement un ensemble caractéristique de propriétés physiques, mécaniques et chimiques 

[1]. 

Une transformation de phase dans un système matériel se produit lorsqu'une ou 

plusieurs phases d'un système changent l'état d'agrégation, de structure cristalline, de degré 

d'ordre ou de composition à la suite d'une reconfiguration des particules constitutives (atomes, 

molécules, ions, électrons, etc.) de la phase. Cette reconfiguration est un changement de l'état 

thermodynamique conduisant à une condition plus stable décrite par des potentielles 

thermodynamiques appropriées tels qu'une diminution de l'énergie libre de Gibbs (G) à 

température (T) et pression (P) constantes ; qu'il s'agisse de décrire l’état de solidification d'un 

métal ou l'apparition du ferromagnétisme dans le fer (Fe) [2].  

Un changement de phase se produit lorsque de petites modifications des variables 

thermodynamiques pertinentes produisent des changements marqués et parfois des 

changements qualitatifs spectaculaires dans la nature du système. Ces changements peuvent 

se produire de manière abrupte (discontinue) ou progressive (continue) à des valeurs critiques 

de certaines variables thermodynamiques. La diminution de l'énergie libre accompagnant la 

reconfiguration est souvent désignée comme la "force motrice" thermodynamique du 

changement de phase [2].  

Dans ses célèbres ouvrages [1-3], Gibbs a formulé les conditions fondamentales de 

l'équilibre des phases dans un système thermodynamique, en se basant sur un principe 

mathématique simple. Si un système possède un total de x variables qui sont liées par r 

équations, le nombre de variables indépendantes qui peuvent être modifiées sans changer 

l'état d'équilibre est x-r. Nous appelons le paramètre F= x-r la variance ou les degrés de liberté 

du système. Si l'état d'une phase individuelle est complètement déterminé par sa température, 

sa pression et sa composition, alors le nombre total de variables associées à un système 

composé de P phases est : P(C +1) où (C - 1) variables de composition doivent être spécifiées 

pour décrire la composition d'une phase. Si la température et la pression sont uniformes dans 

tout le système et que les potentiels chimiques des espèces chimiques individuelles sont égaux 
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dans les phases coexistantes, le nombre d'équations reliant les variables est (P -1)(C+ 2) ;ainsi, 

la variance du système est :F = P(C +1) - (P -1)(C + 2) = C+ 2-P. C'est la fameuse règle des 

phases de Gibbs qui s'écrit habituellement  P + F = C + 2.  

Il faut faire attention à bien spécifier le nombre de composants C, il ne s'agit pas 

toujours simplement du nombre d'éléments présents dans le système. La variance ou les 

degrés de liberté peuvent être compris comme le nombre de variables thermodynamiques qui 

peuvent être modifiées arbitrairement (dans certaines limites) par un expérimentateur sans 

provoquer la disparition des phases ou l'apparition de nouvelles phases en sondant le système. 

Il convient de mentionner que si les espèces chimiques sont réactives et qu'il existe R 

équilibres de réaction indépendants parmi les N espèces, la variance est alors donnée par     

F= C-R + 2-P. Enfin, il doit être clair que la règle de phase P+F = C+2 sera modifiée si 

d'autres variables thermodynamiques sont présentes. Les variables sont essentielles dans la 

description d'une phase telle que les champs électriques et magnétiques ainsi que les 

contraintes [1-3]. 

I.2.Transformations diffusives et non-diffusives 

Les transformations de phase à l'état solide peuvent être divisées en deux grandes 

catégories [1]: 

a-  celles qui nécessitent le déplacement d'atomes sur des distances de l'ordre de l'espace 

atomique ou plus, effectuées par des sauts stochastiques activés thermiquement, souvent 

accompagnés d'une redistribution significative du soluté et de changements de 

composition.  

 

b-  celles dont les atomes à la limite de la nouvelle phase en croissance sont déplacées de 

manière synchrone et coordonnée, sur des fractions d'espacement atomique.  

Les premières sont appelées transformations diffusionnelles, les secondes sont souvent 

appelées transformations displacives (ou parfois martensitiques). À la suite de Frank, le 

professeur Christian a qualifié le premier type de transformations de civiles (elles se 

produisent avec peu ou pas de coordination atomique) et le second de militaire, puisque les 

mouvements atomiques se produisent en coopération et en phase les uns avec les autres [1]. 
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I.3.Transformations substitutives et reconstructives 

Les transformations par diffusion peuvent être classées comme étant soit remplaçantes, 

soit reconstructives [1.2]. Dans le premier cas, les sauts atomiques ne font que réarranger les 

positions des espèces sur le réseau adjacent, tandis que dans le second, la nouvelle phase qui 

apparaît a généralement une structure cristalline très différente.  

Les transformations diffusionnelles substitutionnelles sont de deux types : celles dans 

lesquelles les atomes de soluté se regroupent pour former une phase enrichie en soluté et 

celles dans lesquelles les atomes de soluté et de solvant forment un arrangement 

atomiquement ordonné qui est cristallographiquement lié à la phase mère (Bien sûr, l'ordre de 

la phase peut se produire après l'étape d'agrégation ou vice versa) [1].  

D'autre part, les transformations diffusionnelles reconstructives impliquent un 

désassemblage atome par atome de la phase mère et un assemblage atome par atome de la 

nouvelle phase. La nouvelle phase se forme généralement avec une interface qui est 

incohérente avec celle de la matrice. Une interface incohérente est une interface dans laquelle 

il n'y a pas de correspondance systématique des plans atomiques à la limite de l'interface. Les 

transformations par diffusion peuvent différer les unes des autres en ce qui concerne leur 

caractère thermodynamique, les microstructures résultantes et la cinétique [2]. 

Les transformations substitutionnelles peuvent se produire avec une cohérence complète 

entre la nouvelle phase et sa phase mère [1.2].  

I.4.Transformation discontinue et continue : 

Gibbs [3] a distingué deux types fondamentales de transformations de phase, à savoir 

celles qui sont initiées par des fluctuations importantes en degré mais petites en étendue 

spatiale et celles qui sont initiées par des fluctuations faibles en degré et relativement grandes 

en étendue spatiale. Une phase peut être capable d'une existence continue en vertu de 

propriétés qui empêchent le commencement de changements discontinus. Mais une phase qui 

est instable en ce qui concerne les changements continus est évidemment incapable d'exister 

de façon permanente sur une grande échelle, sauf en raison de résistances passives au 

changement. Ici, Gibbs [3] oppose les changements de ce que nous appelons aujourd'hui un 

paramètre d'ordre, comme la différence de composition, l'ordre atomique ou la magnétisation 
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au sein d'une phase, aux changements qui entraînent la formation d'une phase entièrement 

nouvelle. Une phase unique peut ne pas être capable de changer continuellement par le biais 

de fluctuations infinitésimales du paramètre d'ordre, mais pourrait changer si une fluctuation 

suffisamment importante du paramètre d'ordre apparaissait. Ce type de transformation est 

appelé par Gibbs un changement (transformation) discontinu. Ce type de transformation 

s'oppose aux changements ou transformations continus. Les transformations continues ne 

nécessitent que des changements infinitésimaux du paramètre d'ordre pour se produire et se 

produisent initialement dans la phase existante. Les transformations discontinues sont celles 

qui nécessitent de grandes fluctuations du paramètre d'ordre et forment donc une nouvelle 

phase qui se distingue clairement de celle qui existait initialement. Jusqu’en 1956, presque 

toutes les recherches sur l'initiation des transformations de phase ont été faites en termes de 

transformations discontinues, les transformations dites de nucléation et de croissance. En 

1956, Mats Hillert, a inauguré l'ère spinodale en discutant de la décomposition par une 

transformation continue qui a ensuite été appelée par Cahn décomposition spinodale [4]. La 

distinction entre transformations continues et discontinues comprend des aspects de 

thermodynamique, de cinétique et de microstructure. La thermodynamique est incluse dans 

l'utilisation de termes tels que stable et instable pour les phases considérées. De plus, les 

changements dans les fonctions thermodynamiques peuvent être continus ou discontinus avec 

l'avancement de la transformation. La cinétique des deux types de transformation est 

différente dans le sens où, dans une transformation continue, il n'y a pas de changement net de 

la cinétique en fonction du temps, alors que pour les transformations discontinues (celles qui 

sont diffusives), la réaction commence souvent lentement et s'accélère avec le temps. Les 

différences microstructurales sont incluses dans l'idée de l'étendue de la gamme spatiale des 

fluctuations. Pour les changements continus, l'initiation du changement se produit au sein 

d'une seule phase, c'est-à-dire qu'il n'y a pas d'interface nette entre deux phases naissantes. 

Elle se produit également dans toutes les régions de l'échantillon, et pas seulement dans des 

régions localisées comme dans les événements de nucléation. 

1.5. Transformations homogènes et hétérogènes : 

Une autre classification des transformations de phase a été donnée par Christian [5]. Les 

transformations hétérogènes impliquent la partition spatiale du système en régions qui se sont 

transformées et en régions qui ne se sont pas transformées. Ces régions sont séparées par un 

joint d’interphase. Les transformations homogènes se produisent uniformément dans tout le 

système et les changements se produisent de manière continue dans le temps ainsi que de 
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manière uniforme dans l'espace. Par conséquent, toutes les transformations homogènes sont 

continues selon ce point de vue. Cette classification est similaire à celle de Gibbs discutée 

précédemment. Tous les processus de nucléation et de croissance sont des transformations 

hétérogènes, considérés comme des transformations discontinues. Il faut noter que la 

nucléation homogène est une transformation hétérogène. Les transformations homogènes sont 

continues [5]. 

1.6. Transitions de phase de premier ordre et d'ordre supérieur :  

Au début des années 1930, Ehrenfest [6] a suggéré un schéma très utile pour distinguer les 

différents types de transformations/transitions de phase, basé sur le comportement de 

certaines variables thermodynamiques au voisinage du changement de phase. L'ordre d'une 

transition de phase dans cette classification thermodynamique est défini selon la plus petite 

différentielle/dérivée de la potentielle thermodynamique pertinente telle que l'énergie libre de 

Gibbs qui est discontinue. Les dérivées premières discontinues de l'énergie libre de Gibbs qui 

définissent une transition de premier ordre sont les suivantes : 

ቀడீ
డ்
ቁ
௉

= −ܵ	 ቀడீ
డ௉
ቁ
்

= ܸ	 ቆ
డቀಸ೅ቁ

డቀభ೅ቁ
ቇ
௉

=  (I.1)        ܪ

Pour lesquels il ressort que l'entropie S est discontinue à la température de transition Tt et que 

le changement de phase se produit de manière isotherme avec une discontinuité de H et une 

chaleur dite latente de transformation ΔHt. Il découle de la définition de base d'une capacité 

thermique que la capacité thermique ou chaleur spécifique CP présentera une discontinuité 

infinie à la température de transition [6]. Les dérivées secondes suivantes de l'énergie libre 

sont discontinues au début d'une transition d'ordre secondaire : 

ቀడ
మீ

డ்మ
ቁ
௉

= − ஼ು
்
ቀడ

మீ
డ௉మ

ቁ
்

= ܸߚ− ቀడு
డ்
ቁ
௉

=  ௉        (I.2)ܥ

 Ou :      − ଵ
௏
ቀడ

మீ
డ௉మ

ቁ
்

=   .est la compressibilité ߚ

Ces transitions n'ont pas de chaleur latente ni de coexistence de phases à la température de 

transition. La chaleur spécifique/capacité thermique à la température de transition présente 

une discontinuité finie selon la classification thermodynamique d'Ehrenfest [6]. Les 

transitions de deuxième ordre sont rares dans la nature : cependant, la transition de l'état 

normal à l'état supraconducteur sans aucun champ magnétique appliqué,c’est l'exemple type 
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d'une telle transition. La majorité des changements de phase dans les matériaux sont de 

premier ordre, mais il existe une pléthore de transitions qui ne sont clairement pas de premier 

ordre ou de second ordre, c'est-à-dire qu'elles sont de troisième ordre ou plus. Cependant, 

dans la pratique, il est extrêmement difficile d'analyser le comportement explicitement associé 

à ces dérivés d'ordre supérieur ; ainsi, nous trouvons utile de parler de transitions de premier 

ordre, deuxième ordre et d'ordre supérieur (parfois appelées transitions λ). Toutes les 

transitions d'ordre supérieur se produisent sans chaleur latente, de manière similaire au 

comportement de second ordre, mais présentent des comportements nettement différents en ce 

qui concerne leurs discontinuités de signature dans CP. La nature de ces singularités n'a pas 

encore été entièrement résolue sur le plan théorique [6]. 

1.7. Classification de Landau 

Dans la méthode de Landau, l'énergie libre est écrite comme une expansion en série de Taylor 

par rapport à un ou plusieurs paramètres d'ordre qui caractérisent le système et, à partir de 

cette analyse, deux types distincts de comportement de transformation deviennent évidents : 

ceux pour lesquels la courbure de l'énergie libre de la phase à haute température devient nulle 

à la température de transition TC et négative immédiatement en dessous et ceux pour lesquels 

la courbure est positive à la température de transition mais peut devenir négative à des 

températures bien inférieures à la température de transition d'équilibre. Les premières sont 

identiques aux transitions du second ordre (continues) d'Ehrenfest [6], tandis que les secondes 

sont identiques aux transitions du premier ordre (discontinues) évoquées précédemment. Bien 

en dessous de la température de transition d'équilibre TC, la transition de premier ordre peut 

présenter un comportement thermodynamique (et cinétique) associé à une transformation 

continue dans ces conditions de non-équilibre, car à une température Ti< TC, la courbure de la 

fonction d'énergie libre de la phase désordonnée devient négative, rendant l'état désordonné 

instable. La température Ti est une température d'instabilité et il faut noter que pour les 

transitions de second ordre ஼ܶ
ି = Ti. [6] 

1.8. L'ordre atomique dans les alliages : 

La formation de solution solide superstructurée est un phénomène fondamental de la 

métallurgie physique moderne et des sciences des matériaux. L'introduction de différentes 

espèces atomiques sur les sites d'un solide cristallin pour former un alliage donne lieu à une 

modification structurelle qui peut influencer de façon marquée les propriétés du matériau 

métallique [7]. Le mélange des espèces atomiques sur les sites d'une solution solide peut ne 
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pas être aléatoire même dans des conditions d'équilibre, c'est-à-dire que la probabilité qu'une 

paire de sites soit occupée par des atomes spécifiques n'est pas simplement égale à la 

probabilité obtenue en multipliant leurs fractions atomiques respectives [7]. Ces distributions 

non aléatoires des espèces atomiques découlent des différentes interactions interatomiques, 

par exemple, entre les paires d'atomes A-A, B-B et A-B dans une solution binaire. En effet, le 

caractère aléatoire est l'exception plutôt que la règle dans les systèmes d'alliage réels. Lorsque 

les atomes A et B d'un alliage binaire ont une préférence pour les atomes semblables, c'est-à-

dire les paires A-A et B-B, le comportement est appelé regroupement. Si l'énergie de la 

solution favorise les paires A-B différentes, l'écart par rapport au hasard est appelé ordre. Si la 

préférence pour les paires A-B ne persiste que sur quelques distances interatomiques, on dit 

que la solution solide présente un ordre à courte distance (SRO), alors que si ces corrélations 

persistent sur de grandes distances par rapport aux dimensions de la cellule unitaire, l'ordre est 

appelé ordre à longue distance (LRO) et la structure cristalline et les arrangements atomiques 

peuvent être décrits en termes de sous-réseaux interpénétrés occupés préférentiellement par 

des atomes A et B créant une solution solide ordonnée ou un super-réseau [7]. Dans la figure 

I.1, les atomes gris représentent l'occupation moyenne par les atomes blancs et noirs : c'est la 

phase binaire désordonnée. 

 

Figure I.1. Structures atomiques désordonnées et structures atomiques ordonnées. (a) A1 (fcc, 

Cu), (b) L12 (Cu3Au), (c) L10 (CuAu), (d) A2 (bcc, W), (e) B2 (CsCl) [7]. 
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Ces superstructures ont tendance à se former au voisinage des rapports stœchiométriques, par 

exemple A3B, AB, et sont souvent appelées composés intermétalliques, en particulier lorsque 

la phase ordonnée fond de manière congruente ou lorsque la solution solide intermédiaire 

existe sur une gamme étroite de composition. Nous allons surtout nous intéresser aux 

solutions solides ordonnées (LRO) qui devient désordonnées à des températures élevées, c'est-

à-dire que le LRO se décompose au-dessus d'une température critique mais qu'un certain SRO 

peut persister. Dans l'état ordonné, le degré de LRO n'est pas nécessairement parfait, mais est 

perturbé par l'énergie thermique (température) et les déviations de la stœchiométrie. Par la 

suite, nous quantifierons la description du degré d'ordre dans une solution solide. Tammann 

[7] a suggéré que le LRO pourrait se développer dans une solution solide métallique 

substitutionnelle. Les travaux antérieurs de Kurnakow et al. [8] ont indiqué un comportement 

intrigant dans les alliages Cu-Au de propriétés telles que la résistivité électrique au voisinage 

des compositions Cu3Au et CuAu, en fonction du traitement thermique de ces alliages. Bain et 

al [9] ont été les premiers à signaler des lignes de diffraction de super-réseau dans les 

diagrammes de diffraction des rayons X sur poudre. En effet, comme de nouvelles 

périodicités apparaissent dans la structure de la solution ordonnée par rapport à la phase mère 

(désordonnée), de nouvelles réflexions apparaissent dans le diagramme de diffraction. Par 

exemple, dans le super-réseau A3B considéré comme un dérivé cristallographique d'une 

solution solide FCC désordonnée parente dans laquelle les sites atomiques sont 

statistiquement occupés par des atomes moyens, la distance entre les plans identiques est 

doublée le long des directions 〈100〉 en raison de l'ordre atomique ou chimique. De nouvelles 

lignes de super-réseau apparaissent en raison des nouveaux espace-d plus grands. La solution 

solide désordonnée FCC est correctement considérée comme un cristal basé sur un réseau de 

Bravais FCC, la base étant un atome statistique ou moyen occupant les points du réseau de 

Bravais. Le super-réseau A3B (L12) est une structure cristalline basée sur le réseau de Bravais 

cubique simple avec un arrangement A3B décorant les points du réseau (figures 1-a, 1-b). Il 

est important de noter que cette modification du réseau de Bravais constitue un changement 

de phase thermodynamique ou une transformation de  phase. Ces nouvelles idées et résultats 

passionnants ont percolé dans les années 1920 et stimulé une grande attention théorique. Dans 

les années 1930, Bragg et al[10] ont publié un article véritablement classique basé sur une 

approche thermodynamique statistique assez simple définissant l'énergétique adjacente de la 

solution solide en termes d'énergie d'ordre liée au travail effectué (W), lors de l'échange des 

atomes A et B dans une structure ordonnée, des vrais sites aux faux sites parmi les sites du 

sous-réseau caractérisant le super-réseau. Ils ont introduit un paramètre LRO basé sur 
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l'occupation des sous-réseaux appropriés et ont formulé l'énergie de la solution en termes 

d'énergie d'ordre due à des forces à longue distance non spécifiées agissant sur les atomes 

individuels, dont la force est proportionnelle au degré d'ordre atomique ; l'entropie (de 

configuration) de la solution ordonnée a été formulée en supposant un mélange aléatoire des 

différentes espèces atomiques sur les sous-réseaux susmentionnés de la structure ordonnée 

émergente. Il est important de noter que la théorie originale de Bragg-Williams n'utilise pas 

explicitement les forces de courte distance ou les énergies d'interaction par paire, comme cela 

a été fait plus tard dans les approches dites quasi-chimiques. L'hypothèse d'un mélange 

aléatoire sur les sous-réseaux ne tient pas compte des corrélations locales ou de l'OSR. Le 

degré d'ordre est défini uniquement en termes d'occupation des sous-réseaux ou du paramètre 

LRO défini explicitement ci-dessous. Cependant, l'approche de Bragg-Williams a capturé les 

caractéristiques saillantes de la transformation de l'ordre dans les compositions AB (CuZn) et 

A3B (Cu3Au) dans les solutions solides cubiques et est désignée comme l'approximation zéro 

dans le schéma des descriptions quasi-chimiques, qui écrivent généralement l'énergétique de 

la solution en termes d'énergies de liaison AA, BB et AB (énergies d'interaction par paire) 

[11.12]. En effet, la formulation originale du problème de Bragg-Williams s'avère être 

fondamentalement équivalente à une approche quasi-chimique incorporant les énergies de 

liaison AA, BB et AB dans sa physique adjacente lorsque l'hypothèse d'un mélange aléatoire 

sur les sous-réseaux (solution régulière) est invoquée et est essentiellement homologue à la 

théorie du champ moléculaire du ferromagnétisme de Weiss [13]. Dans le langage moderne 

des méthodes de variation de grappes (CVM), la théorie de Bragg-Williams est une 

approximation de grappes ponctuelles [14]. L'approche quasi-chimique de Bethe, qui met 

l'accent sur les paires d'atomes, est une théorie du champ moyen dans laquelle les paires sont 

immergées dans un champ moyen, contrairement à la formulation de Bragg-Williams, dans 

laquelle les espèces atomiques uniques sont effectivement immergées dans l'arrière-plan du 

champ moyen dérivé d'un environnement moyen. La théorie de Bragg-Williams introduit un 

paramètre LRO basé sur l'occupation des sous-réseaux appropriés, les atomes A sur les sites 

du sous-réseau a, les atomes B sur les sites du sous-réseau b (sites corrects) et les atomes B 

sur les sites a, les atomes A sur les sites b (sites incorrects), et ainsi de suite. Nous allons 

d'abord examiner l'alliage AB équiatomique subissant la transition d'ordre A2(bcc) / 

B2(sc),(figures I.1-d et I.1-e). Le degré de LRO est formulé quantitativement de la manière la 

plus générale comme suit : 

ߟ = ௥ഀ ି௑ಲ
௒ഁ

= ௥ഁି௑ಳ
௒ഀ

                   (I.3) 
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Où	ݎఈ est la fraction de sites α occupés par des atomes A et ݎఉ est la fraction de sites β 

occupés par des atomes B, ఈܻ est la fraction de sites α et ఉܻ est la fraction de sites β dans la 

superstructure ordonnée, respectivement et ஺ܺet	ܺ஻ sont les fractions atomiques de A et B 

dans l'alliage. Cette expression pour η est applicable aux compositions stœchiométriques et 

non stœchiométriques et a une valeur maximale de l'unité dans l'alliage stœchiométrique 

parfaitement ordonné. Il est clair que pour les compositions non stœchiométriques, la valeur 

maximale possible est inférieure à un. En utilisant cette description, le paramètre d'ordre varie 

de η = 0 dans l'état désordonné (solution solide aléatoire) à η = 1 dans l'état parfaitement 

ordonné et, plus important encore, les intensités des réflexions de super-réseau dans les 

diagrammes de diffraction varient généralement comme η2 pour les alliages de composition 

stœchiométriques et non stœchiométriques ; l'énergie d'ordre de Bragg-Williams ou l'énergie 

d'échange est supposée être liée au travail effectué (W), pour échanger les atomes A et B dans 

la structure ordonnée des vrais sites aux faux sites parmi les sites du sous-réseau caractérisant 

le super-réseau ou la superstructure. Dans cette théorie, l'énergie d'échange est supposée être 

linéairement liée au degré d'ordre dans le super-réseau émergent comme W = η W0 où W0 est 

l'énergie d'échange lorsque l'alliage présente un état d'ordre parfait (η = 1). Une expression 

pour le degré d'ordre à l'équilibre η en fonction de la température a été développée en termes 

d'une équation cinétique simple décrivant le transfert atomique entre les sites du sous-réseau 

(transfert atomique des vrais sites vers les faux sites et inversement) ; les taux de réaction en 

avant et en arrière ont été fixés égaux à l'équilibre. Le rapport des constantes de vitesse 

(constante d'équilibre) est égal à un terme de type Boltzmann exp(-W/ kβT) , où W=ηW0 et kβ 

est la constante de Boltzmann familière en accord avec la thermodynamique chimique de 

base. Lorsque l'énergie de la solution est écrite en termes d'énergies de liaison des plus 

proches voisins AA, BB et AB (EAA, EBB et EAB), le terme d'énergie d'échange W0 est 

facilement démontré comme étant égal à W0 = -z(2EAB-EAA-EBB) où z est la coordination des 

plus proches voisins. Lorsque 2EAB< EAA + EBB, les paires dissemblables sont favorisées, 

c'est-à-dire que le système tend à présenter un ordre. Cette formulation de Bragg-Williams 

donne la variation de η en fonction de la température comme suit 

ln ቀଵିఎ
ଵାఎ

ቁ = − ௐబఎ
ଶ௞ഁ்

                   (I.4) 

Où                                                            ߟ = tanh ൬ௐబఎ
ସ௞ഁ்

൰ 

qui peut être résolu numériquement (figure I.2). 
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Les résultats pour la transition a l'ordre du désordre A2 →B2 montrent un changement 

continu du degré d'ordre de η=1 à basse température à η=0 à la température critique TC, dont 

on peut montrer qu'elle est donnée par TC=W0 /4kB. Il n'y a pas de chaleur latente associée à la 

transition de phase et l'analyse thermodynamique révèle une discontinuité finie dans la 

chaleur spécifique ou la capacité thermique (CV ou CP) à la température critique TC, comme le 

montre la figure I.3. Ce comportement présente toutes les caractéristiques d'une transition 

d'Ehrenfest du second ordre [6]. La théorie de Bragg-Williams décrit, au moins 

qualitativement, le comportement général de systèmes tels que CuZn (β-laiton), cependant, les 

résultats expérimentaux en termes de comportement de la chaleur spécifique au voisinage de 

la température critique sont plus complexes. La négligence des corrélations locales (SRO) est 

clairement un défaut majeur de cette approximation zéro où l'on constate que la SRO persiste 

même au-dessus de la TC (figure I.4) [15]. 

 

Figure I.2. Courbe du paramètre d'ordre en fonction de la température pour une transition de 

second ordre de Bragg-Williams. Notez la pente infinie lorsque T se rapproche de TC. [16] 

Si la thermodynamique de la solution est formulée en termes d'énergies d'interaction par paire 

pour l'alliage binaire A-B en supposant un mélange aléatoire sur les sous-réseaux, l'énergie 

libre de mélange de l'alliage de commande peut être écrite comme suit : 

FM = EM - TSM = NzVቄܿ(1− ܿ) + ఎమ

ସ
ቅ − ݇ఉܶ ln߱ 
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Figure I.3. Graphe de la capacité calorifique en fonction de la température pour une transition 

de second ordre de Bragg-Williams. Notez la discontinuité finie à la température critique 

[15,16]. 

 

Figure I.4. Courbe de variation de CP en fonction de la température pour CuZn. Remarquez 

que la forme ressemble à la lettre grecque lamda. Cette courbe est différente de celle prédite 

par le traitement de Bragg-Williams [16]. 

Où N est le nombre total d'atomes dans l'alliage, z = z1 =8 est le nombre de coordination de la 

première coquille du plus proche voisin pour la structure B2 et c est la fraction atomique des 

atomes B, 
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ܸ = ଵ
ଶ

஺஻ଵܧ2) − ஺஺ଵܧ − ஻஻ଵܧ )              (I.5) 

où les exposants se réfèrent spécifiquement aux interactions de premier ou plus proche voisin 

(η-η) (plus tard nous généraliserons le modèle de Bragg-Williams pour inclure les interactions 

de second (η-η), et (kBlnω) est le terme d'entropie de configuration (la contribution de 

l'entropie vibrationnelle est négligée). Le terme ߤ est le nombre d'arrangements ou de micro-

états possibles correspondant à des macro-états thermodynamiquement équivalents ou à des 

distributions d'atomes A et B sur les sites des sous-réseaux (probabilité thermodynamique). 

L'entropie de configuration dérivée en supposant un mélange aléatoire sur les sous-réseaux 

peut s'écrire comme suit : 

SM =݇ఉ ln߱=݇ఉ ln
ቀಿమቁ!ቀಿమቁ!

൫ேಲ
ഀ൯!൫ேಳഀ൯!ቀேಲ

ഁቁ!ቀேಳ
ഁቁ!

        (I.6) 

Où ஺ܰ
ఈ et ஻ܰ

ఈ sont le nombre d'atomes A et B sur les sites ߙ et ஺ܰ
ఉ et ஻ܰ

ఉsont le nombre 

d'atomes A et B sur les sites β, respectivement. En utilisant l'approximation habituelle de 

Stirling, et en comptant le nombre de liaisons AA, BB et AB en fonction de la concentration 

C et des occupations des sous-réseaux, l'énergie libre de mélange peut être écrite comme une 

fonction de C et η comme suit : 

ெ(ܿ,η)ܨ = 	ଵܸݖܰ ቄܿ(1 − ܿ) + ஗మ

ସ
ቅ + ே௞ഁ்

ଶ
ቄቀ1− ܿ + ஗

ଶ
ቁ ln ቀ1 − ܿ + ஗

ଶ
ቁ + ቀܿ − ஗

ଶ
ቁ ln ቀܿ −

஗
ଶ൯ + ቀ1− ܿ − ஗

ଶ
ቁ ln ቀ1− ܿ − ஗

ଶ
ቁ+ ቀܿ + ஗

ଶ
ቁ ln ቀܿ + ஗

ଶ
ቁቅ                    (I.7) 

Le premier terme étant la chaleur de mélange Hm = Nz1V c (1- c) associée à la formation 

d'une solution solide désordonnée d'atomes A et B occupant statistiquement les sites d'une 

solution solide bcc et V < 0 pour le système d'ordre. En prenant (∂FM/∂η) = 0 et              (∂2 

FM/∂2η) = 0, on obtient η = tanh (- 4Vη/(݇ఉT)) et TC = -4V/݇ఉ , conformément aux résultats 

classiques de Bragg-Williams exposés précédemment. L'approche de Bragg-Williams ou 

approximation zéro des modèles quasi-chimiques peut facilement être étendue au cas de la 

commande A1(fcc) →A3B (L12, sc) où 

FM= Nz1V ቄܿ(1 − ܿ) + ఎమ

ଵ଺
ቅ − ݇ఉܶ ln߱   (I.8) 

avec SM =݇ఉ ln ((3N/4) !(N/4)!)/(( ஺ܰ
ఈ ) !( ஺ܰ

ఉ) !), et avec les sous-réseaux α et β pour la 

superstructure A3B montrée dans la figure. I.5. Le terme d'entropie étendu devient 
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SM =	−	ே௞ഁ்
ସ

ቄ3 ቀܿ − ஗
ସ
ቁ ln ቀܿ − ஗

ସ
ቁ+ 3 ቀ1− ܿ + ஗

ସ
ቁ lnቀ1 − ܿ + ஗

ସ
ቁ + ቀܿ + ଷ஗

ସ
ቁ ln ቀܿ + ଷ஗

ସ
ቁ+

ቀ1− ܿ + ଷ஗
ସ
ቁ ln ቀ1− ܿ − ଷ஗

ସ
ቁቅ                                                                (I.9) 

En prenant ∂FM/∂η = 0, on obtient la valeur d'équilibre du paramètre d'ordre η pour la 

composition A3B en fonction de la température donnée par l'équation suivante: 

ln ቀ(ଵାଷ௡)(ଷା௡)
ଷ(ଵି௡)మ

ቁ = − ଶ௭భ௏௡
ଷ௞ഁ்

                                                      (I.10) 

Pour FM = FM (η,T) il existe une température critique TC telle que : FM (η*,TC) = FM (0,TC), 

avec (∂FM(n*,TC)/∂η)=(∂FM (0,TC)/∂η) =0. A la température critique TC, on trouve par 

approximation successive, η* = 0,463 et la température critique donnée par TC=-

(0,137z1V)/kβ. La variation de η en fonction de la température est représentée sur la figure 5 et 

montre clairement un comportement nettement différent de celui de la transition A2 → B2. À 

la température critique TC, le paramètre d'ordre η subit un changement discontinu de η = η* à 

η = 0 et représente un équilibre entre une phase ordonnée (η = η*) et une phase désordonnée 

(η =0) avec une chaleur latente associée ∆Ht donnée approximativement par 0,78 TC cal-1 mol-

1 [16].  

Ces caractéristiques thermodynamiques indiquent une transition de premier ordre selon la 

classification d'Ehrenfest [16]. L'approximation de Bragg-Williams prédit effectivement une 

transition de premier ordre pour l'ordre A1→A3B(L12) en accord avec l'expérience, mais les 

limites quantitatives sont remarquablement évidentes lorsqu'on compare la valeur de η* = 

0,463 avec les valeurs généralement observées de 0,7-0,8. Les approximations théoriques de 

plus haut niveau, par exemple les méthodes en grappes, prédisent des valeurs plus proches de 

0,9. De plus, les traitements théoriques les plus rigoureux prédisent des températures critiques 

plus basses de 50% [5]. Comme démontré précédemment, le modèle de Bragg-Williams 

capture les caractéristiques essentielles de l'ordre AB et A3B (les superstructures B2 et L12 

étant des dérivés cristallographiques des phases mères bcc et fcc, respectivement) montrant 

l'apparition d'un équilibre biphasé entre une phase désordonnée 
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Figure I.5. La courbe du paramètre LRO de Bragg-Williams en fonction de la température 

pour la transition fcc vers L12. La discontinuité à la température critique indique qu'il s'agit 

d'une transition de premier ordre (Ehrenfest) [16]. 

(η = 0) et une phase imparfaitement ordonnée (0 <η< 0) à T = TC pour l'ordre L12, mais aucun 

équilibre biphasé de ce type ne se produit pour l'ordre B2 qui montre une transition continue 

de η = 1 à η= 0 à TC. Les transitions de phase sont identifiées comme étant de premier ordre et 

de second ordre selon les critères bien connus d'Ehrenfest. Les énergies libres des phases 

formulées précédemment comprennent une dépendance de la composition, bien que dans 

l'analyse thermodynamique nous ayons mis l'accent sur les compositions stœchiométriques. 

L'analyse thermodynamique par calcul utilisant les expressions générales des énergies libres 

Fm (c,η,T) permet de générer un diagramme de phase de température (T) en fonction de la 

composition (C) et les transitions d'ordre sont représentées dans un diagramme de phase 

binaire conventionnel dans la figure I.6. À la fin des années 1930, Nix et Shockley [16] ont 

compilé un examen approfondi du sujet, notamment des premières approches théoriques. 

1.9.Interactions de premier et deuxième plus proches voisins  

L'énergie des solutions solides métalliques binaires de substitution basée sur les énergies 

d'interaction par paires ou les liaisons A-A, B-B et A-B dans une approche quasi-chimique 

d'approximation zéro peut être facilement étendue pour inclure les interactions de premier 

voisin le plus proche (1ernn) et de second voisin le plus proche (2èmenn) en distinguant deux 

énergies dites d'échange : 
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ܸ = ଵ
ଶ

݅ܤܣܧ2) − ݅ܣܣܧ − ݅ܤܤܧ ) 

ܷ = ଵ
ଶ

2ܤܣܧ2) − 2ܣܣܧ − 2ܤܤܧ ) 

Oùܧ஺஺௜ ஻஻௜ܧ ;  and ܧ஺஻௜  se réfèrent aux ièmes énergies d'interaction entre les plus proches 

voisins et sont toutes considérées comme négatives, reflétant la force des liaisons A-A, B-B et 

A-B, respectivement.  

 

Figure I.6. Le diagramme de phase de Bragg-Williams pour les phases A1(fcc) et L12. Notez 

la région biphasée (A1 + L12) entre la phase L12 ordonnée et la phase fcc désordonnée, 

puisque cette transition est du premier ordre [16]. 

Dans les approches habituelles en n'incorporant que des interactions de 1ère nn, V < 0 

favorise les liaisons A-B différentes et le système est classé comme ayant une tendance à 

l'ordre. Pour V > 0, les paires A-A et B-B semblables sont favorisées au sein de la solution 

solide et le système a tendance à se regrouper et à se séparer en phases. l'enthalpie de mélange 

peut être écrite comme ∆Hm = NzC(1- c)V pour un assemblage bcc ou fcc de N atomes où (1 - 

c) et c sont les fractions atomiques des espèces A et B, respectivement, z est la 1ère 

coordination nn de la structure. Il est clair que ∆Hm< 0 indique une tendance à l'ordre et que 

∆Hm> 0 témoigne d'un système de regroupement. Il est important de noter que dans la 

première approximation nn, les effets d'ordre et de regroupement sont essentiellement 

mutuellement exclusifs - le système tend soit à s'ordonner (SRO ou LRO), soit à se regrouper 

et à se séparer en phase. Cependant, si l'on étend ce modèle d'interaction par paire pour 
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inclure des interactions de 2emenn, le modèle devient plus riche en termes de comportements 

possibles puisque les interactions de 1renn et de 2emenn (et plus) peuvent être de signe opposé. 

L'ordre et la séparation de phase ne sont plus des comportements mutuellement exclusifs et 

l'association d'une lacune de miscibilité au sein d'un système d'ordre émerge. Cette interaction 

entre les tendances d'ordre et de regroupement peut influencer de façon marquée la stabilité 

thermodynamique d'une solution en ce qui concerne l'ordre et la séparation de phase. La 

décomposition spinodale peut en fait être impliquée dans la formation de précipités ordonnés 

pendant la décomposition de solutions solides sursaturées [17.18]. En suivant l'approche 

directe d'Ino (1978) [19] dans le cas de l'ordre A2 / B2, l'énergie libre de mélange est écrite 

comme une fonction de la composition c et du paramètre d'ordre η comme suit : 

(ߟ,ܿ)ெܨ = ܰܿ(1− ଵܸݖ](ܿ + [ଶܷݖ + ேఎమ

ସ
ଵܸݖ] − [ଶܷݖ +  (I.11)   ݁݅݌݋ݎݐ݊݁′݀ݏ݉ݎ݁ݐ

où nous avons inclus les énergies d'interréaction de la 2emenn avec z1= 8 et z2= 6 se référant à 

la coordination des coquilles de la 1renn et de la 2emenn pour l'ordre A2 →B2 ; η est l'énergie 

de Bragg-Williams (LRO) habituelle. 

 

Figure I.7 (a) Interaction de l'ordre et de la séparation de phase dans un système d'ordre 

A2/B2 montrant la séparation de phase de la phase B2 partiellement ordonnée et le locus 

spinodal associé. (b) Courbes d'énergie libre-composition montrant l'ordre et la séparation de 

phase à basse température [18]. 

Le paramètre d'ordre qui, dans le cas de la transition A2 →B2 dans un alliage A-B 

stœchiométrique, peut être écrit simplement comme suit : 

ߟ = ோି௪
ோା௪

            (I.12) 



 
 

21 
 

Avec R étant le nombre total d'atomes "corrects" et W le nombre total d'atomes "incorrects" 

occupant les sous-réseaux α et β conventionnels du super-réseau B2 décrit précédemment. 

Cette fonctionnelle d'énergie libre peut conduire à une configuration du diagramme de phase 

représentée schématiquement sur la Figure I.7 pour le cas U≈|V|/3 avec V < 0 et U > 0. Dans 

cette situation, un gap de miscibilité apparaît dans le système sous la ligne d'ordre/désordre 

des points critiques ainsi qu'un locus spinodal chimique associé ((∂2FM)/(∂c2 ) = 0) . Un 

alliage de composition c≈0,25 refroidi à partir du champ monophasé α (A1 ; bcc désordonné) 

s'ordonnera lors du franchissement de la température critique A2→B2 donnant lieu à un 

super-réseau B2 imparfaitement ordonné et lorsque la température est encore diminuée, 

l'alliage se séparera en phase en deux phases B2 imparfaitement ordonnées-B2' + B2" -de 

compositions différentes. A des températures encore plus basses, une phase deviendra 

désordonnée et l'autre augmentera en composition et en degré d'ordre, résultant en un mélange 

biphasé en équilibre de α appauvri en soluté (A1 : bcc désordonné) + B2 enrichi en soluté 

(ordonné : sc). Un diagramme associé d'énergie libre-composition est représenté sur la Figure 

I.7.b montrant l'énergétique de la solution et les instabilités dérivant du modèle étendu qui 

inclut les interactions d'ordre supérieur. Le modèle généralisé de Bragg-Williams incluant les 

interactions de 1er et 2èmenn peut être étendu aux systèmes d'ordre A1(fcc) →L12(A3B ; sc) 

discutés précédemment. (L’ordre A2 → B2 est généralement une transition de second 

ordre/ordre supérieur alors que A1 →L12 est du premier ordre selon la classification 

d'Ehrenfest). L'énergie libre de mélange de la solution solide à base de fcc par rapport aux 

composants purs A et B peut s'écrire comme suit : 

(ߟ,ܿ)ெܨ = ܰܿ(1− ܿ)[12ܸ + 6ܷ] + ேఎమ

ଵ଺
[12ܸ − 18ܷ] +  (I.13)        ݁݅݌݋ݎݐ݊݁′݀	ݏ݉ݎ݁ݐ

et là encore les termes entropiques supposant un mélange aléatoire sur les sous-réseaux 

conventionnels α1, α2, α3 (les trois sous-réseaux α désignés sont cristallographiquement 

équivalents) et β sont identiques à ceux formulés précédemment. Pour U/|V| ≈0,4 avec V < 0 

et U > 0 on trouve une configuration du diagramme de phase et des lieux de stabilité 

représentés sur la figure 8a. Cette description des frontières de phase et des limites de stabilité 

comprend un locus ௜ܶ
ି qui représente l'instabilité par rapport à l'ordre et un locus spinodal 

chimique (TS) instabilité par rapport à la séparation de phase contingente à l'ordre préalable 

(instabilité spinodale conditionnelle). Les figures I.8.a et b présentent un résumé de ces 

résultats sous forme graphique, y compris un diagramme énergie libre-composition. Ce qui est 
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clair, c'est que dans les deux cas (les systèmes d'ordre A2→B2 et A1→L12), l'inclusion 

d'interactions de 1er et 2emenn conduit à une énergie libre nettement plus élevée. 

 

Figure I.8 (a) Les frontières de phase et les lieux d'instabilité et (b) les courbes d'énergie libre 

en fonction de la composition à trois températures pour U/|V| ≈0,4 pour l'ordre L12. [20] 

Un comportement complexe de la solution qui peut permettre des voies de diffusion variées 

impliquant un ordre et un regroupement dans la transformation du système lorsqu'il 

s'approche de l'équilibre [20]. 
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Chapitre II : Transformation ordre-désordre 
dans les alliages Fe-Al et Fe-Ge 
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II.1. Introduction  

Les composés intermétalliques atomiquement ordonnés à base de Fe-Al ont reçu beaucoup 

d'attention, tant pour des raisons scientifiques que pour leurs applications technologiques 

possibles. L'influence significative du degré d'ordre atomique sur les propriétés physiques de 

ces matériaux représente un aspect fondamental de leur étude, alors que technologiquement, 

ils offrent une bonne résistance à l'oxydation, une excellente résistance à la corrosion 

sulfurique et un coût réduit par rapport à d'autres alliages à haute température [21-26]. Les 

comportements structurels, de transport d'électrons et magnétiques du composé prototype 

Fe75Al25 (%at.) et de ses analogues sont très sensibles aux changements de composition, au 

traitement thermique et/ou à l'ajout de troisièmes éléments, les facteurs qui peuvent également 

améliorer leurs propriétés fonctionnelles, telles que la ductilité à température ambiante et la 

résistance à haute température [25.27]. En particulier, les mesures dilatométriques et 

calorimétriques démontrent les différentes transitions ou réactions de phase existant dans une 

forme massive des alliages Fe-Al-Cr. Elles révèlent également que l'ajout de Cr rend la phase 

ordonnée D03 plus lente, ce qui est confirmé par les valeurs obtenues de l'énergie d'activation 

du processus d'ordre dans les alliages étudiés. De plus, le chrome affecte la relaxation 

anélastique dans ces alliages [28].  Les premières recherches sur la structure électronique et 

magnétique des alliages Fe-Al ont été menées pour fournir une compréhension microscopique 

de la liaison chimique, de la formation des inhomogénéités, de la stabilité de surface et de 

phase [21]. L'une des caractéristiques essentielles des alliages Fe-Al riches en Fe est que tout 

changement structurel se reflète directement dans leur comportement magnétique [21.29.30]. 

Ces alliages subissent des transitions ordre-désordre, et leurs diagrammes de phases 

présentent trois phases principales : D03, B2 ordonnées et A2 désordonnés [24.31]. En plus 

des propriétés mentionnées ci-dessus, ces alliages sont magnétostrictifs, c'est-à-dire que les 

échantillons changent de dimensions en réponse à un champ appliqué [31.32]. Cette propriété 

rend les alliages Fe-Al des candidats pour une utilisation potentielle dans les dispositifs de 

détection à faible coût [33]. Les mesures de magnétostriction des alliages contenant 15 % 

atomique d'Al révèlent un coefficient de magnétostriction d'environ 140 ppm [31.33]. Les 

alliages Fe-Al peuvent présenter différentes propriétés magnétiques : ferromagnétique, 

paramagnétique, verre de spin (spin glass) et verre de spin rentrant [34]. Ils peuvent donc 

servir d'objets modèles pour étudier le rôle des particularités structurelles dans les propriétés 

magnétiques.  
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II.2. Caractéristiques de l’alliage intermétallique Fe-Al 

II.2.1. Diagramme de phaseFe-Al 

Les diagrammes de phase des aluminures de fer binaires ont été étudiés à l'aide de différentes 

techniques, par ex, mesure dilatométrique [35], mesure de la résistivité électrique et de la 

chaleur spécifique [36], mesure du module d'élasticité et des propriétés magnétiques [37.38] , 

méthodes de diffraction des rayons X [39], et plus récemment, le diagramme de phase a été 

étudié de manière intensive à l'aide du MET [40]. Le premier diagramme de phase Fe-Al 

binaire bien accepté a été rapporté en 1982 [41]. 

Les limites de phase et les températures de transition peuvent différer légèrement d'une 

référence à l'autre. La raison de cette incertitude est l'anomalie des propriétés physiques telles 

que le module d'Young, la dilatation thermique et la résistance électrique, d'autres états 

ordonnés à longue portée, l'ordre à courte distance, la structure biphasée, les impuretés des 

matériaux telles que la précipitation de carbure et les lacunes sont proposées come des 

explications possible [40-44]. Les différentes phases et leur structure de réseau et paramètres 

de réseau sont énumérés dans le tableau II.1 [45-51]. 

Tableau II.1. Différentes phases de Fe-Al.  

Phase Label Space 
Group 

Prototype LatticeParameters 
(nm) 

Constantesélastiques 
(eV/Å3) 

	0ܽ ݑܥ ݉	3ത݉ܨ ݁ܨߛ (ࢋࡲࢽ)	ࢉࢌࢉ = 	ܾ0	 = 	ܿ0	
= 	0.36599 

− 

 		(݉݌)	2ܣ (ࢋࡲࢻ)	ࢉࢉ࢈
 (݂݉)	2ܣ

	3ത݉ ܹ ܽ0݉ܫ = 	ܾ0	 = 	ܿ0	
= 	0.28665 

	11ܥ = 	1.4357,			 
	12ܥ = 	0.8426	 
	44ܥ = 	0.73 

	0ܽ 3ܨ݅ܤ 3ത݉݉ܨ 03ܦ ࢒࡭૜ࢋࡲ = 	ܾ0	 = 	ܿ0	
= 	0.2895, 0.5904
/2	, 0.5792/2 

	11ܥ = 	0.945, 
	12ܥ	 = 	0.892,	 
	44ܥ = 	0.788	 

	0ܽ ݈ܥݏܥ 3ത݉݉ܲ 		(݉݌)2ܤ ࢒࡭ࢋࡲ = 	ܾ0	 = 	ܿ0	
= 	0.291, 0.283, 0.3031 

	11ܥ = 	1.2	 
	12ܥ = 	0.75	 
	44ܥ = 	0.73 

 − ܽ.݊ 5ܼ݊8ݑܥ 43݉ܫ (82ܦ)	ߝ ૡ࢒࡭૞ࢋࡲ
	0ܽ 2݈ܣ݁ܨ 1ܲ 2݈ܣ݁ܨ ૛࢒࡭ࢋࡲ = 	0.4872, 

	ܾ0	 = 	0.6459, 
ܿ0	 = 	0.8794, 
	ߙ	 = 	91.76	 
	ߚ = 	73.35, 
	ߛ	 = 	96.89 

− 

	0ܽ − ݉ܿ݉ܥ 5݈ܣ2݁ܨ ૞࢒࡭૛ࢋࡲ = 	0.7652, 
ܾ0	 = 	0.6463, 

− 
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	ܿ0	 = 	0.4229 
 − ܽ.݊ − ݉/2ܥ 13݈ܣ4݁ܨ ૚૜࢒࡭૝ࢋࡲ

 

La Figure II.1 [52] montre l'extension de la solution solide d'Al dans le Fer 
de 0	à	45	%.݈ܣ à des températures élevées, a basse température, cette 
région est subdivisée en trois parties. La première partie consiste en des 
alliages désordonnés jusqu'à 18,75	%	݈ܽܣ.ݐ à température ambiante, et a 
environ 25	ܽݐ.  ou la phase ܥ°	545	à des températures inférieures à ݈ܣ	%
intermétallique Fe3Al est formée. La phase suivante à venir à des teneurs 
en Al plus élevées est FeAl. Les phases Fe3Al (D03) et FeAl (B2) sont des 
formes ordonnées sur le réseau cubique centré (bcc) et sont séparées de la 
phase désordonnée A2 par des transitions de premier ou second ordre. 

 

Figure II.1. Diagramme de phase Fe-Al. [52]. 

La méthode de diffraction des rayons X a été utilisée pour étudier la distribution des atomes 

de fer et d'aluminium dans le réseau cristallin de FeAl (B2) et Fe3Al (D03) [38.53.54]. Les 

sites du réseau dans une cellule unitaire sont classés en trois types : ߚ,ߙ	ݐ݁	ߛ (Figure.II.2.a). 

La probabilité pour chacun de ces sites de réseau d'être occupé par un atome d'Al à l'état 

ambiant a été tracée en fonction de la composition de l'Al (Figure. II.2.b) [53.54]. Dans le 

réseau cristallin de FeAl (B2), dans la composition stœchiométrique, les atomes d'Al occupent 

les sous-réseaux du centre du corps (ߚ	ݐ݁	ߛ) et les atomes de Fe occupent les sites d'angle 

(sous-réseau α). Dans les structures Fe3Al (D03), cependant, les atomes de Fe occupent les 

sous-réseaux	ߙ	ݐ݁	ߚ, tandis que les atomes d'Al occupent le sous-réseau	ߛ. Dans une structure 
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D03, chaque atome de Fe sur le sous-réseau α est entouré par quatre atomes de Fe et quatre 

atomes d'Al comme plus proches voisins (NN), mais les atomes de Fe sur le sous-réseau ߚ et 

les atomes d'Al sur le sous-réseau ߛ ont huit atomes de Fe comme NN. Cette différence 

influence significativement sur les énergies de formation des défauts [55]. 

II.2.2. Défauts ponctuels dans les superstructures 

La structure B2 a une stœchiométrie idéale de 50	%	ܽ݁ܨ.ݐ	ݐ݁	50	%	݈ܣ.ݐܽ et la super structure 

D03 présente une stœchiométrie idéale de 25	%	ܽ݁ܨ.ݐ	et75	%	݈ܽܣ.ݐ. Cependant, la formation 

de défauts de réseau, par ex, des lacunes et/ou des anti-sites, permet d'obtenir une large 

gamme d'écarts par rapport à la composition stœchiométrique. Le type et la concentration des 

défauts ponctuels sont des questions importantes dans les intermétalliques Fe-Al car les 

lacunes constitutionnelles ou les anti-sites influencent les propriétés thermomécaniques, 

magnétiques et électriques des intermétalliques. En outre, les défauts ponctuels contrôlent les 

processus assistés par diffusion, tels que le fluage. L'effet des lacunes thermiques trempées 

sur le renforcement de la solution solide, la limite d'élasticité et la dureté des alliages a été 

étudié en détail dans la littérature [56-60]. Il a été démontré que les lacunes pouvaient agir 

comme des obstacles au mouvement des dislocations. En outre, de fortes interactions entre le 

défaut structurel et l'hydrogène pourraient influencer de manière significative la dureté de 

l'alliage et les taux de pénétration dans les aluminures de fer et cause une dégradation 

mécanique sévère et provoque une grave dégradation mécanique. En outre, la connaissance de 

l'énergétique des défauts ponctuels est essentielle pour une estimation correcte de l'énergie 

(excédentaire) de formation de défauts étendus unidimensionnels (1D) ou bidimensionnels 

(2D), tels que les dislocations ou les joints de grains, avec une stœchiométrie locale. 
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Figure II.2 : (a) Arrangement atomique dans une superstructure B2 ou D03, (b) Probabilités 
d'occupation des sites du réseau par Al dans un système Fe-Al [53.54] 

La structure des défauts ponctuels dans les intermétalliques a été étudiée de manière 

approfondie à l'aide de diverses méthodes théoriques telles que les interactions par paires 

entre les plus proches voisins [61], les potentiels d'atomes intégrés [62] et les modèles 

fonctionnels de densité locale (LDF) [63]. Les énergies de formation estimées de différents 

défauts dans les superstructures B2 et D03 sont présentées dans le tableau.2. Dans une 

superstructure B2, les faibles énergies de formation des anti-sites sur les sites Fe et Al [ܨ ஺݁௟] 

et [݈ܣி௘]  ainsi que de la mono-occupation Fe [ ிܸ௘] Provoquent de fortes concentrations de 

ces formes de défauts. En fait, [ ிܸ௘]  et [݈ܣி௘]  sont des types de défauts dominants pour le 

Fe-Al riche en Al, par contre, pour le Fe-Al riche en Fe, les sites constitutionnels[ܨ ஺݁௟]  sont 

le principal type de défaut. Cependant, la présence de [ ஺ܸ௟]  n'est pas favorisée 

thermodynamiquement en raison de sa très haute énergie de formation. Le tableau. II.2 

montre six formes différentes de défauts ponctuels peuvent exister sur les sous-réseaux D03 ; 

les atomes de Fe sur le sous-réseau ߛ	(atomes de Fe anti-site), des atomes d'Al sur les sous-

réseaux ߙ ou ߚ (atomes d'Al anti-site) et des lacunes sur les sous-réseaux	ߚ ,ߙ	ouߛ. 

Contrairement aux structures B2, les énergies de formation effectives de tous les différents 

défauts locaux, y compris les lacunes et les atomes anti-sites, ne varient que légèrement avec 

la composition dans la structure D03. Toutefois, en raison des énergies de formation de lacune 

plus faibles dans le [ ிܸ௘ିఈ]par rapport à ൣ ிܸ௘ିఉ൧ la probabilité des [ ிܸ௘ିఈ] est plus élevée. De 

plus, l'énergie de formation calculée des [ ஺ܸ௟] n'est pas très élevée, par conséquent, la 

formation de [ ஺ܸ௟] en même temps que de [ ிܸ௘ିఈ] est possible. En plus de l'étude des types de 
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défauts thermodynamiquement stables, la cinétique de la formation ou de l'annihilation des 

défauts est également essentielle. La structure cristalline A2 a une enthalpie de formation de 

lacune beaucoup plus importante, ce qui entraîne une concentration de lacune beaucoup plus 

faible par rapport aux structures ordonnées (Figure II.3.a) [44]. L'enthalpie la plus basse et, 

par conséquent, la concentration la plus élevée de lacunes thermiques se trouve dans la 

structure cristalline B2 [44]. La structure D03 aura une concentration de lacunes thermique 

plus faible (par rapport à la structure B2) ; c'est ce à quoi nous nous attendions sur la base des 

calculs DFE. La plupart des calculs n'ont pas pris en compte l'interaction des défauts. En 

réalité, les concentrations de lacunes des super-structures B2 et D03 sont bien supérieures aux 

valeurs prédites sur la base des calculs théoriques. Ceci est dû à l'interaction de différentes 

lacunes et sous-réseaux qui forment des amas de défauts. Le volume de formation effectif plus 

élevé des défauts dans les phases B2 (1,4 Ω), par rapport à un seul volume atomique Ω [64]. 

Dans la phase B2 ordonnée, les principaux types de défauts se change en passant de défauts 

triples à basse température à des lacunes doubles à une température et une teneur en Al plus 

élevées [64]. Dans les aluminures avec moins de 35% at. d'Al, le type de défauts à basse 

température est typiquement a un seul défaut à basse température sont généralement des 

mono-lacunes.  La Figure II.3.b. [65-68] montre les changements de la concentration de 

lacunes à l'équilibre (Cv) d'échantillons avec différentes teneurs en Al à différentes 

températures sur la base des approches expérimentales. De toute évidence, l'augmentation de 

la température ou de la teneur en Al entraîne une augmentation de la Cv. 

Tableau II.2. Les énergies de formation effectives de tous les différents défauts locaux, y 
compris les lacunes et les atomes anti-site en eV  

 ૛࡮ ૙૜ࡰ ࢙࢚ࢉࢋࢌࢋࡰ
,,૚.૞ૡ૜[49] ૙.ૢૠ[63],૚.૙૟	૚.૛૞[70] [ࢻିࢋࡲࢂ] [69],૙.ૡ૙[71]	,૙.૟૞૜[72] 
,൧ ૛.૛ૠ[70],૚.૜ૡૡ[49] ૙.ૢૠ[63],૚.૙૟ࢼିࢋࡲࢂൣ [69],૙.ૡ૙[71]	,૙.૟૞૜[72] 

,૚.૝[70],૛.૛૛૚[49] ૝.૙૙[63],૜.૝૟ [࢒࡭ࢂ] [69]૛.ૡ૙[71]	,૚.૝ૢ૜[72] 
 ૙.૝૜૙[49] ૚.૙૜[63],૙.ૠૡ[71],૙.ૢ૞[72] [࢒࡭ࢋࡲ]
 ,૙.ૠ૟[71],૚.૙૜[72]	૙.૙૝ૠ[49] ૙.ૢ૞[63] [ࢻିࢋࡲ࢒࡭]
 ൧ ૙.૛૚ૡ[49] ૙.ૢ૞[63],૙.ૠ૟[71],૚.૙૜[72]ࢼିࢋࡲ࢒࡭ൣ
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Figure II.3 : (a) Enthalpie de formation de lacune pour les alliages Fe-Al en fonction de la 
concentration d'Al et selon l'état d'ordre des matériaux [44] ; (b) Concentration de lacune des 
alliages Fe-Al basée sur les approches expérimentales (i) [65] , (ii) [66], (iii) [67], (iv) [67] et 

(v) [68]. 

 

 

 

Le Cv des matériaux peut être évalué comme suit : 

௩ܥ = ݌ݔ݁ ቈ−
ቀாೡ

೑ା௣௏ೡ
೑ି்ௌೡ

೑ቁ

௄ಳ்
቉             (II.1) 

Où p est la pression,	ܧ௩
௙ , ௩ܸ

௙  et ܵ௩
௙sont l'énergie, le volume et l'entropie de formation d'une 

lacune respectivement. L'enthalpie de migration des défauts augmente avec l'augmentation de 

la teneur en Al  à température constante, la migration des lacunes semble être très lente, 

particulièrement pour les matériaux à haute teneur en Al. Ceci est dû au fait que dans les 

alliages ordonnés, contrairement aux métaux purs dans lesquels l'auto-diffusion se produit par 

le mouvement aléatoire des lacunes, l'auto-diffusion n'est pas possible car elle perturberait 

l'ordre. Les mécanismes de diffusion possibles dans les structures B2 sont le seul transport de 

lacune, le mécanisme de triple défaut et le cycle à six sauts laisse la diffusion se produire 

exclusivement par les sauts de lacunes les plus proches voisins, Cependant, la forte enthalpie 

de migration et la faible énergie de formation des lacunes imposent l'existence de grandes 

concentrations de lacunes thermiques à haute température et l'extinction de ces lacunes 

thermiques est facile. 
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II.2.3. Dislocations dans le Fe-Al 

Deux directions de glissement ont été observées à basse température dans une superstructure 

B2 alors que le plan de glissement reste {110}. La direction de glissement pour NiAl et CoAl 

est <100> tandis que la direction de glissement pour FeAl et Fe3Al est <111>. La différence 

entre les directions de glissement actives affecte la ductilité des intermétalliques de manière 

significative. NiAl et CoAl n'ont que trois systèmes de glissement indépendants, ce qui est 

inférieur au nombre minimum de systèmes de glissement requis pour la ductilité plastique 

dans les matériaux polycristallins selon le critère de Von Mises. Par conséquent, aucune 

ductilité à température ambiante n'est attendue pour ces alliages. Étant donné que le nombre 

de systèmes de glissement dans les intermétalliques Fe-Al est supérieur aux cinq systèmes de 

glissement indépendants requis, les aluminures de fer sont intrinsèquement ductiles. Le 

vecteur de Burgers des aluminures de fer B2 est deux fois plus long que celui d'une 

dislocation normale dans la structure bcc. La dislocation de la superstructure se divise en deux 

super-particules, chacune avec un vecteur de burgers ܽ/2	〈111〉 (b), séparées par une paroi 

antiphase (APB) [73]. Dans Fe3Al avec une structure D03, une dislocation de superstructure 

avec un vecteur de burgers de 〈111〉 est connue pour être dissociée en quatre dislocations 

super partielles avec	ܾ	 = ܽ/4	〈111〉, liées par deux types de paroi d'antiphases [73] : l'APB 

du voisin le plus proche (NNAPB) et l'APB du suivant voisin le plus proche (NNNAPB) [54]. 

Comme la montre la Figure. II.4, les super-participants non couplés et appariés glissent à la 

suite de la NNAPB et de la NNNAPB respectivement. Après l'initiation du quatrième super-

partiel, aucun APB ne sera laissé derrière. La tension superficielle de la NNAPB après 

l'initiation d'un ௔
ସ
〈111〉peut faire reculer les superpartiels pendant la phase de déchargement et 

provoquer ainsi une pseudo-élasticité. Yasudo et al. [75] ont trouvé un effet de mémoire de 

forme important dans les alliages D03 avec 23% at. Al pour une large gamme de températures 

a cette concentration d'Al, les super-particules glissent indépendamment. Le taux de 

récupération dépend de la concentration en Al  et la température. À24,7%	݈ܽܣ.ݐ, les super-

particules se déplacent individuellement, entraînant la NNAPB à température ambiante, tandis 

qu'à 473 K, des super-dislocations quadruplées et dissociées ont été observées [73.75]. Avec 

une concentration en Al supérieure à 25 %, les énergies APB augmentent tant qu'une structure 

homogène D03 est présente dans le diagramme de phase Fe-Al [76]. À Fe-28,0% at. Al, un 

glissement ܽ/2	〈111〉 super-partiel apparié et un NNNAPB est laissé derrière [74.77]. Le 

tableau II.3 [78-80] résume l'énergie des NNAPB (ߛNNAPB) et NNNAPB (ߛNNNAPB) d'alliages 

avec différentes teneurs en Al. Le plan de glissement préféré pour B2 et D03 est {110}. Les 
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fréquents processus de double glissement croisé à courte distance sur les plans {112} et de 

retour sur les plans {110} ont également été observés [81.82]. Il se produit des larges bandes 

de glissement dans les zones localisées à des températures inférieures à 350 K, tandis que les 

zones adjacentes restent exemptes de dislocations mobiles. Le caractère visqueux proéminent 

des dislocations a été observé, ainsi qu'un grand nombre de dipôles dans les zones déformées, 

qui résultent de fréquents événements de glissement croisé. 

 

Figure II.4. Schéma de l'initiation d'une dislocation partielle et la formation de parois 
d’antiphases dans une superstructure D03. Les atomes d'Al et de Fe sont représentés 

respectivement par des sphères rouges (plus grandes) et bleues sphères, respectivement [74]. 

Tableau II.3. L’énergie des APB des alliages intermétalliques D03 a température ambiante 
[78-80] 

Alliage (at.%) γNN APB γNNN APB 
ࢋࡲ − ૛૟.૜࢒࡭ 
ࢋࡲ − ૛૟.ૢ࢒࡭ 
ࢋࡲ − ૛ૠ.ૡ࢒࡭	 
ࢋࡲ − ૛ૡ࢒࡭ 

ࢋࡲ							 − ૛ૡ.૜࢒࡭ 

ૠૠ	 ± 	૚૛ 
૟ૡ	 ± 	૚૛ 
ૠ૟	± ૚૚ 

													ૠ૜	± 	ૠ 
ૠૢ	 ± 	૚૙ 

ૡ૞± 	૚૟ 
ૠ૛	 ± 	૚૜ 

												૞૜± 	૚૚ 
											ૡ૙	± 	ૠ 

						૟૝	± 	૚૙ 
 

II.2.4. Propriétés mécaniques à haute température 

L'effet de la teneur en Al sur la limite d'élasticité des alliages binaires à trois températures 

différentes est présenté dans la Figure. II.5.a [42], à des températures faibles à modérées (T = 

773 K), une amélioration remarquable de la limite d'élasticité a été observée pour la super 

structure D03 avec une concentration stœchiométrique. Une autre propriété mécanique 

remarquable des aluminures de fer est leur augmentation anormale de la limite d'élasticité 

avec l'augmentation de la température jusqu'à ≈ 900 K (Figure. II.5.b [83]), qui a été 
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observée dans les structures à des monocristaux [84] et des polycristaux [85]. L'origine de 

l'anomalie de contrainte observée dans la contrainte d'écoulement a fait l'objet de nombreux 

mécanismes. Ces mécanismes comprennent la relaxation de la limite de l'antiphase conduisant 

à la traînée des dislocations, le glissement croisé des vis, le changement des directions de 

glissement de <111> à <001>, le verrouillage par escalade des super-dislocations et le 

durcissement par lacunes [43.44.82-86]. De plus, le module d'Young des alliages binaires a 

été étudié en détail dans une large gamme de températures (Figure. II.6) [86.87]. Il a été 

démontré que le module d'Young des intermétalliques Fe-Al avec la super structure D03 est 

minimal à température ambiante et augmente avec l'augmentation de la teneur en Al dans 

chaque super réseau. Cela montre l'effet de l'aluminium sur le renforcement des liaisons 

interatomiques. Il est intéressant de noter que le module de Young des aluminures à haute 

teneur en Al diminue significativement avec l'augmentation de la température (environ 40%), 

alors que cette diminution est minimale dans les aluminures à faible teneur en Al (environ 25 

%). 

 

Figure II.5 : (a) montre l'influence de la température et de la teneur en Al sur la limite 
d'élasticité des intermétalliques binaires [42]. ; (b) montre l'anomalie de contrainte et la 

sensibilité à la vitesse de déformation des intermétalliques Fe-39,5% at. Al pour un système 
orienté d’un seul glissement [83]. 
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Figure II.6. L'effet de la teneur en Al sur le module d'Young à différentes températures 
[85.87]. 

II.2.5 Éléments d'alliage 

Pour améliorer les propriétés mécaniques, thermiques ou électrochimiques des 

intermétalliques binaires Fe-Al, on peut ajouter différents éléments d'alliage sélectionnés aux 

alliages binaires, comme Si, V, Cr, Mn, Co, Ni, Cu et Zn ont une grande solubilité à l'état 

solide [42.88.89] et d'autres comme Zr, Nb et Ta ont une solubilité solide limitée dans les 

intermétalliques Fe-Al [90]. Il a été démontré que les sites de sous-réseau β sont préférés par 

Ti, W, V, Cr, Mo et Zr alors que les atomes de Si préfèrent le sous-réseau γ dans la super-

structure Fe3Al [91]. L'effet de différents éléments d'alliage ternaires sur les énergies de 

formation (Ef), les changements relatifs des paramètres du réseau et le module de Young ont 

été déterminés en utilisant des approches expérimentales ainsi que des simulations par 

ordinateur.( tableau. II.4) [92-94].  

La transformation de phase DO3 → B2 qui se produit à des températures d'environ 550 °C 

peut avoir des effets néfastes sur les propriétés mécaniques [40]. Pour augmenter la 

température de transition, on peut ajouter différents alliages ternaires tels que Nb, Ti, Mo et 

V. Le Cr a un très faible effet sur la température de transition, tandis que V, Mo, Ti et Nb 

augmentent la température de transition pour 34, 36, 57 et 62K/at.% respectivement. De plus, 

Stein et al. [40] ont évalué l'effet de deux éléments d'alliage sur la température de transition, 

Ils ont trouvé que les deux éléments peuvent avoir une influence additive au moins dans la 

gamme des compositions étudiées. Les effets de différents éléments d'alliage, à savoir Cr, Mo, 

Ti et V, sur le renforcement de la solution solide à différentes températures sont résumés dans 
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la Figure. II.7 [42]. L’augmentation de la limite d'élasticité est liée à la température, au type et 

à la quantité d'atomes de soluté. Alors que le Cr n'influence pas significativement sur la limite 

d'élasticité à haute température, V, Mo et Ti augmentent la contrainte d'écoulement d'environ 

500%-600% par rapport à l'alliage binaire à 800 °C. 

Tableau II.4. Effet du troisième élément d’alliage sur les propriétés des intermétalliques 

Fe3Al [49.69]. 

--- Formation Energy 
atDifferentSublattic

es 
(meV/atom)  

Relative Changes of the 
Lattice Parameter with 
Respect to the Solute 

Content 

Relative Changes of the Young’s 
Modulus  

 

	ݕݎ݋ℎ݁ܶ  ߛ ߙ ߚ  ܶ.݌ݔܧ
=  ܭ	77		

	ܶ.݌ݔܧ
=  ܭ	300

 ࢏ࢀ
 ࢃ
 ࢂ
 ࢘࡯
 ࢏ࡿ

−242 
−198 
−229 
−185 
−227 

−191 
−124 
−182 
−175 
−194 

−194 
−147 
−188 
−156 
−231 

0.05		 
0.03	 
−0.03 
−0.05 

– 

0.02 
0.05 
0.04 
0.02 
0.03 

0.16 
0.13 
0.07 
0.02 
0.09 

0.17	 
0.15	 
0.08	 

			0.02	 
				0.08 

 

 

Figure II.7. L'effet de divers éléments d'alliage ternaires sur la limite d'élasticité à (a) 600°C, 
(b) 700 °C et (c) 800 °C [42]. 

En outre, l'ajout d'éléments d'alliage à faible solubilité (par exemple, Nb) peut produire des 

précipités. (Fe2Nb). Le niobium est l'un des éléments d'alliage les plus efficaces pour 

augmenter la résistance à la traction aux températures élevées. Les précipités, qui sont 

disponibles à l'équilibre dans de nombreux systèmes Fe-Al-X, ont un fort effet de 

renforcement à haute température tout en empêchant le grossissement des grains, mais 

conduisent fréquemment à une fragilisation considérable à des températures basses ou même 

ambiantes [42]. Les effets des atomes métalliques de substitution, et des interstitiels, tels que 

le bore [95] et le carbone [96] sur les propriétés mécaniques et de corrosion des alliages Fe-Al 

ont également été étudiés à différentes températures. Le carbone produit des précipités de ߢ-
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carbure en forme de plaque (Fe3AlCx) qui sont principalement situés le long des dislocations 

et des joints de grains [40]. Dans les alliages contenant du Ti, quelques précipités isolés de 

TiC ont également été détectés [40]. Le bore peut également former des dispersoïdes avec des 

atomes solutés. Les borures peuvent être dispersés dans une matrice Fe3Al après des 

méthodes de coulée conventionnelles [97]. Les diborures de Ti, Hf et Zr conduisent à un 

renforcement significativement amélioré à des températures élevées ainsi qu'à des résistances 

au fluage plus élevées (Figure. II.8.a [95]) par rapport aux alliages binaires correspondants. Il 

est intéressant de noter que l'existence de particules de ZrB2 a été montrée pour améliorer la 

résistance à 600 °C et aussi la ductilité à température ambiante [98], Peut-être que le 

raffinement de la structure de grain est la raison de la ductilité plus élevée des alliages.  

De plus, certains éléments d'alliage peuvent provoquer une transition de phase sous contrainte 

ou former des hydrures à basse température et dans des environnements humides ce qui peut 

conduire à une fracture de type clivage. Les  alliages les plus sensibles à la transition de phase 

dans les environnements d'hydrogène sont les Ti, Zr, Hf dans la colonne (IVb) du tableau 

périodique et les V, Nb et Ta dans la colonne (Vb) du tableau périodique. La Figure.8.b 

montre l'effet de divers éléments d'alliage sur la température de transition fragile à ductile 

(Brittle to Ductile Transition Temperature BDTT). Il est évident que de nombreux éléments 

d'alliage ont une influence destructive sur la ductilité à basse température et augmentent la 

température BDTT. 

 

Figure II.8. (a) vitesse de fluage de divers aluminures de fer testés à 650 °C [95], (b) Effet de 
divers éléments d'alliage sur la température de transition fragile à ductile (BDTT) [99.100]. 
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II.2.5.1. Influence des atomes du soluté sur les propriétés mécaniques 

Anthony et Fultz [101] ont proposé que la différence de rayon atomique du soluté par rapport 

aux atomes de Fe contrôle leur efficacité sur l'augmentation de la température de transition. 

Cependant, la contribution des éléments d'alliage sur la concentration en électrons de valence 

peut également jouer un rôle important dans la température de transition [94] De manière 

similaire, selon les théories classiques du renforcement de la solution solide, la différence de 

taille atomique entre les atomes du solvant et du soluté (facteur de taille atomique) produit des 

champs de contrainte locaux. Il interagit avec ceux des dislocations, entravant leur 

mouvement et provoquant une augmentation de la valeur de la contrainte d'écoulement. De 

plus, le module misfit est dû aux changements de l'énergie de liaison des atomes après l'ajout 

d'atomes de soluté. Selon le modèle proposé par Fleischer [102.103], l'ampleur du 

renforcement de la solution solide peut être exprimée en termes de paramètres d'inadaptation 

("misfit") sur la base de la formule suivante [104] : 

ߪ =  ଴.ହ            (II.2)ܥଵ.ହߝߤܯߟ

Où ߟ est une constante, ܯ est le facteur de Taylor et est constant, µ = ா
ଶ(ଵା௩)

 est le module de 

cisaillement et C est la concentration de l'élément supplémentaire. Les paramètres de misfit 
 ; peuvent être évalués comme suit [104] (ߝ)

ߝ = หߝఓ′ − ௔หߝߚ = ฬ ఌഋ
ଵା଴.ହหఌഋห

−  ௔ฬ         (II.3)ߝߚ

Où ߝఓ = ଵ
ఓ

× ௔ߝ and ܥ∆/ߤ∆ = 1/ܽ ×  sont le paramètre d'inadaptation du module et le ܥ∆/ܽ∆

facteur de taille atomique respectivement. Cependant, il est démontré que le renforcement de 

la solution solide dans les intermétalliques est plus compliqué par rapport aux solutions 

binaires [120]. Par exemple, le sous-réseau sur lequel les atomes de soluté préfèrent s'asseoir 

contrôle l'intensité du champ de contrainte local. Les autres complications sont la contribution 

des éléments d'alliage sur la stabilité de la phase, la taille du grain, les énergies des limites 

d'antiphase et l'enthalpie de formation/migration des lacunes dans les structures B2 ou D03. 

Par conséquent, la caractérisation précise de la stabilité thermique et/ou du renforcement de la 

solution solide dans les intermétalliques nécessite la considération de tous les facteurs 

susmentionnés. 
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II.2.5.2. Effet du Cr sur les propriétés mécaniques des intermétalliques Fe-Al 

Le Cr est l'un des éléments d'alliage les plus importants et son influence sur diverses 

propriétés thermomécaniques et électrochimiques a déjà été largement étudiée [105-108]. 

Palm a déterminé  une section isotherme pour le système Fe-Al-Cr à 1000 °C [88]. Il n'a pas 

trouvé de phases intermétalliques ternaires car les phases binaires peuvent dissoudre des 

quantités considérables du troisième composant et la substitution n'apporte aucun changement 

à la structure cristallographique. Le tableau  II.4 résume l'effet du Cr sur les constantes de 

réseau et le module d'Young. Il est montré que les modules d'Young et de cisaillement 

mesurés augmentent systématiquement avec l'augmentation de la teneur en Cr dans les 

alliages. Les résultats ont été interprétés dans le cadre des caractéristiques universelles de la 

liaison métallique, à savoir un changement du potentiel interatomique, comme proposé par 

Rose et al [109.110]. L'influence du Cr sur la cinétique d'ordre et les configurations de 

dislocation n'est pas très significative [111]. En outre, l'effet de Cr sur les APBs est également 

toujours un sujet de débat. Alors que Kral et al. [94] ont trouvé une augmentation de l'énergie 

APB avec l'ajout de Cr, Mc.Kamey et al. [112] ont trouvé que l'ajout de Cr réduit l'énergie 

APB. Morris et al. [81] n'ont pas observé de différences dans les énergies APB avec l'ajout de 

Cr. Par conséquent, d'autres expériences et simulations sont nécessaires pour tirer une 

conclusion précise sur l'effet du Cr sur les énergies APB. L'effet de la teneur en Cr sur la 

plasticité naissante et le comportement après déformation des alliages Fe-26AlxCr a été étudié 

à l'aide de différentes techniques locales telles que la nano-indentation ainsi que l'essai de 

poinçonnement et de flexion de micro-piliers[113-115]. Le renforcement des liaisons 

interatomiques augmente l'énergie de la ligne de dislocation, et par conséquent, augmente 

l'énergie nécessaire à la nucléation des dislocations. De plus, il a été observé que l'ajout de 5% 

at. de Cr augmente la nano-dureté à de très faibles profondeurs d'indentation et provoque 

également une augmentation de l'énergie de dislocation et provoque également une contrainte 

d'écoulement (limite d'élasticité) plus élevée aux faibles déformations par rapport aux alliages 

binaires. Ceci est dû au très faible nombre de sources de dislocation disponibles (par exemple, 

les sources de Frank-Read) dans les matériaux recuits [116], en plus de l'énergie plus élevée 

nécessaire à la nucléation des dislocations pour les alliages riches en Cr[115]. En revanche, à 

des déformations ou des profondeurs d'indentation plus importantes, l'alliage binaire présente 

une dureté et une contrainte d'écoulement plus élevées (Figure II.9). Cela montre que le degré 

d'écrouissage dans l'alliage ternaire est nettement inférieur à celui de l'alliage binaire. Elle 
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présente le caractère sessile des dislocations dans les alliages binaires et la plus faible aptitude 

des dislocations au glissement croisé. L'analyse post-mortem des nano-indentations et des 

piliers poinçonnés prouve également l'effet du Cr sur l'augmentation de la mobilité des 

dislocations, tandis que la hauteur des amoncellements de matériaux est réduite autour des 

indentations. La hauteur des empilements de matériaux est réduite autour des indentations et 

les lignes de glissement s'étendent largement dans les cristaux riches en Cr [105]. 

 

Figure II.9. (a) La dépendance de la dureté à la profondeur d'indentation et à la teneur en Cr 
[113.114]; (b) Courbes de contrainte-déformation liées aux micro-piliers Fe-26Al et Fe-26Al-

5Cr [114]. 

La réduction des valeurs moyennes des empilements de matériaux après l'ajout de Cr (Figure 

II.10) pourrait être due à l'augmentation de la capacité du matériau à inclure la déformation 

plastique, c'est-à-dire la mesure dans laquelle les dislocations sont capables de transférer la 

plasticité dans le matériau. Ceci peut être expliqué en considérant la facilité de glissement 

croisé des dislocations dans les échantillons riches en Cr. De plus, de très fines étapes de 

glissement dans l'alliage binaire (Figure II.10.e) liés à l'activation de plusieurs plans de 

glissement cristallographiques visibles. En revanche, en raison du glissement localisé sur les 

plans de glissement préférés, les étapes de glissement de l'alliage contenant du Cr sont bien 

résolues sur quelques plans cristallographiques (Figure II.10.f). 
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Figure II.10. Topographie AFM et images de gradient des empilements de matériaux pour      
Fe-26Al (a) et (c) et Fe-26Al-5Cr (b) et (d)[113]. (e) et (f) représentent les traces de 

glissement après ~10% de déformation des micro-piliers en Fe-26Al et Fe-26Al-5Cr [114]. 

II.3. Dégradation de l'environnement 

II.3.1. Oxydation et corrosion des Ferro-aluminures 

Dans un alliage binaire, un constituant peut ségréger à la surface alors que l'énergie de surface 

est généralement inférieure à celle de la surface de l'alliage à terminaison massive[117]. Des 

études expérimentales sur des surfaces propres et à faible indice de Fe1-xAlx montrent la 

ségrégation d'atomes d'Al à la surface. Plus la teneur en Al est élevée, plus Al existe à la 
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surface. Des températures plus élevées augmentent encore plus la ségrégation de l'Al 

[118.119]. Pour un stœchiométrique Fe3Al avec une orientation normale [130], par exemple, 

la ségrégation de l'Al à température ambiante a été vue comme étant d'environ 41 at. %, alors 

qu'à 427°C (sous la transition de phase D03-B2), la teneur en Al est d’environ 94% at. dans la 

première couche [120]. Il a été montré que les trois couches supérieures d'atomes peuvent être 

fortement influencées par des phénomènes de ségrégation de surface et peuvent avoir une 

structure compliquée [121]. La déviation de la concentration atomique à la surface par rapport 

au matériau massif, ainsi que les énergies de surface, provoquent des phénomènes 

électroniques, chimiques et physiques différentes à la surface supérieure des échantillons. 

II.3.1.1. Résistance à l'oxydation 

Les intermétalliques Fe-Al sont destinés à être utilisés dans des environnements hostiles, ainsi 

l’étude des aspects environnementaux sur les propriétés chimiques et mécaniques des alliages 

est essentielle. En général, le mécanisme de croissance de l'oxyde consiste en deux étapes : (i) 

l'adsorption de l'oxygène sur la surface du métal et (ii) la formation d'une couche d'oxyde, si 

le recouvrement de la surface métallique par la couche d'oxyde est énergétiquement favorisé 

et qu'il n'existe pas de barrières cinétiques. Une fois qu'une première couche d'oxyde s'est 

formée, son épaisseur continue de croître. Dans cette deuxième étape, un transfert de charge à 

travers la couche d'oxyde est crucial pour préserver la neutralité de la charge et donc la 

poursuite de la croissance. Dans les études du comportement d'oxydation des aluminures B2, 

un taux de croissance parabolique de l'oxyde a été observé à haute température [122]. Elle se 

produit principalement par diffusion d'oxygène vers l'intérieur à travers l'oxyde, la formation 

d'oxyde ayant lieu à l'interface métal/oxyde. La composition chimique de la couche d'oxyde 

dépend fortement (i) de la vitesse d'oxydation ; (ii) de la quantité d'éléments d'alliage à 

l'interface métal/oxyde, (iii) de la température ; (iv) de l'environnement ou du milieu oxydant 

et (v) de la présence d'éléments d'alliage. La formation d'oxyde d'aluminium est 

thermodynamiquement plus favorable que celle de l'oxyde de fer, car l'oxygène a une plus 

grande affinité avec l'Al qu'avec le Fe (l'énergie standard de Gibbs pour la formation de α-

Al2O3 est presque 6fois plus élevée que pour FeO) [123]. Cependant, les résultats 

expérimentaux réalisés sur des polycristaux binaires oxydés (avec 15 et 40% at. Al), à des 

températures autour de 727 °C dans de l'air synthétique, montrent l'existence d’une fine 

couche externe contenant du Fe2O3 suivie d'une couche interne en Al2O3 presque pur. De 

plus, une formation d'oxyde complexe (par exemple, AlFeO3 ou FeAl2O4 = FeO + Al2O3) 

peut se produire à des taux de ségrégation faibles de l'Al par rapport à la masse ou à des taux 
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d'oxydation élevés. Cependant, le recuit des aluminures à environ 1000 °C après l'oxydation 

rompt les liaisons entre Fe et O et conduit à la formation d'oxyde d'Al pur. En général, au tout 

début du processus d'oxydation des atomes de Fe peuvent se produire, après la formation 

d'oxydes mixtes homogènes de Fe et d'Al, l'apport d'oxygène à l'interface métal-oxyde permet 

l'oxydation sélective de l'Al et donc la formation d'oxyde d'aluminium pur. L’oxydation 

sélective de l'Al et donc le développement d'une couche homogène d'Al2O3 ralentit encore la 

croissance de l'oxyde car l'effet tunnel des électrons reste la seule possibilité d'égalisation des 

charges. Cela peut bloquer la formation de l'oxyde de Fe. Par conséquent, l'existence d'une 

grande quantité d'Al dans la région de la surface, en plus des faibles pressions d'O2 dans 

l'atmosphère oxydante, provoque la formation d'une couche d'oxyde de fer. La couche 

d'oxyde d'alumine peut être soit du γ-, θ-Al2O3 métastable, soit de l'α-Al2O3 à croissance la 

plus lente, thermodynamiquement stable, connu sous le nom de corindon. Les phases 

métastables peuvent se former à basse température (environ 700 °C) et se transformer en α-

Al2O3 à  des températures élevées ou après un certain temps. En résumé, la teneur en Fe2O3 

diminue avec le temps, température et la concentration en Al de l'alliage massif [123]. L'α-

Al2O3 conserve sa résistance à l'oxydation souhaitable sur une large gamme de températures 

et dans des environnements humide[124.125]. L'augmentation de la concentration en Al 

améliore la protection de la couche d'oxyde à haute température. Un échantillon global avec 

environ 14 et 19% at. d'Al peut maintenir sa protectivité à des températures supérieures à 800 

et 900 °C, respectivement [126]. La résistance à l'oxydation des aluminures peut être 

améliorée par l'ajout de métaux de terres rares et de métaux de transition tels que Cr, Ti, Nb 

[57], Y et Ce [45]. Cependant, l'ajout de fortes concentrations de Mo ou de Zr peut augmenter 

le taux de corrosion des aluminures de fer (Figure II.11)[42]. De plus, à des températures 

supérieures à 1000 °C, Cr2O3 est instable et son évaporation augmentera le taux d'oxydation 

des alliages. L'ajout de petites quantités d'éléments réactifs, par exemple Y, Ce, Hf à l'oxyde 

de chrome et à l'alumine, améliore l'adhésion de l'oxyde au substrat. La présence d'éléments 

d'alliage peut limiter la diffusion vers l'extérieur des ions aluminium dans la couche d'oxyde 

et, par conséquent, l'oxyde croît par la diffusion d'oxygène vers l'intérieur [127]. D'autre part, 

les éléments d'alliage dans la couche d'oxyde peuvent limiter la diffusion vers l'extérieur des 

ions d'aluminium dans la couche d'oxyde. Les interfaces précipité-matrice catalysent la 

formation d’Al2O3 et agissent comme des points de départ pour l'oxydation interne. Ce sont 

des voies rapides pour la diffusion de l'oxygène vers l'intérieur et de l'aluminium vers 

l'extérieur [128]. 
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Figure II.11. Valeurs normalisées des gains de masse des intermétalliques à base de Fe-Al 
dans l'air (la ligne zéro représente le gain de masse du Fe-26Al)[42]. 

II.3.1.2. Propriétés électrochimiques des intermétalliques Fe-Al 

La résistance à la corrosion aqueuse à basse température (ambiante) est essentielle pour 

l'applicabilité des aluminures de fer sans compromettre leur intégrité structurelle, 

l'enrichissement remarquable de l'Al dans le film passif [129] joue un rôle bénéfique pour la 

passivation des intermétalliques Fe-Al. Un diagramme de Pourbaix de l'aluminium [130] 

fournit des informations sur la stabilité thermodynamique des différentes espèces en fonction 

du potentiel et du PH (Figure II.12). A la température ambiante et dans des solutions presque 

neutres et l'aluminium forme un film protecteur insoluble d'oxyde/hydroxyde [130.131]. 

Cependant, la plage de passivité varie en fonction de la température, de la présence de phases 

secondaires et/ou de précipités (dans le matériau en bulk et/ou la couche d'oxyde) et 

l'existence de substances dans la solution qui peuvent former des complexes solubles ou 

insolubles avec l'aluminium [132.133]. 
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Figure II.12. Diagramme de Pourbaix pour l'aluminium à 25 °C[130]. 

Les contributions des éléments d'alliage sur les propriétés électrochimiques des aluminures de 

fer en milieu aqueux ont rarement été étudiées. La spectroscopie d'impédance électrochimique 

(SIE) et les méthodes de Mott-Schottky (MS) ont été réalisées pour caractériser le film passif 

d'alliages binaires et ternaires avec différentes teneurs en Cr dans des solutions quasi-neutres 

et sans Cl-[113]. L'existence de forte teneur en Cr dans les couches passives [113],  entraîne 

un comportement semi-conducteur. Dans l'échantillon avec une concentration plus élevée de 

chrome, une partie de l'oxyde de fer dans la couche passive a été remplacée par des ions Cr3+. 

La contribution des ions Cr (Cr3+ et Cr6+) à l'augmentation de la capacité effective et de la 

densité de donneurs des couches passives a été observée sur la base des données de 

l'échantillon. Des couches passives ont été observées sur la base des mesures 

électrochimiques. L'effet du Cr sur la résistance à la polarisation était plus évident à des 

potentiels anodiques élevés où le fort enrichissement de la couche passive en Cr3+ et Cr6+ a été 

observé. La couche passive avec Cr3+ et Cr6+ pourrait faire une couche passive de type-p plus 

protectrice, au lieu de la couche passive de type n (riche en Al3+), par exemple à des potentiels 

plus faibles ou dans des alliages sans Cr [113]. De plus, il a été démontré que la réduction du 

potentiel de bande plate après l'addition de 5% at. de Cr peut réduire la sensibilité des alliages 

à la fragilisation par l'hydrogène induite par l'humidité [113]. Comme d'autres alliages 

commerciaux riches en Al, les intermétalliques fer-aluminium ont une faible résistance à la 

corrosion localisée (piqûres et crevasses) dans des solutions contenant du Cl- (Figure II.13 

[113]). L'incorporation de Cr en tant qu'élément d'alliage ternaire dans le film passif augmente 
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la plage de passivité et, par conséquent, la résistance des alliages à la corrosion par piqûres 

diminue la densité moyenne des piqûres. Cependant, l'ajout de 5% at. de Cr à l'intermétallique 

binaire Fe3Al n'empêche pas complètement la corrosion par piqûre et par crevasse des 

alliages. De plus, l'effet bénéfique de Si et Ge sur les caractéristiques de passivation des 

intermétalliques Fe3Al a été observé [135]. Zamanzade et al.[113] ont essayé de caractériser la 

forme et la densité des piqûres (méta) stables pour différentes orientations cristallines. Il a été 

montré que les facettes des puits ont l'orientation {110}. Les grains avec l'orientation {110} 

ont une densité de noyaux légèrement plus élevée par rapport aux autres orientations, mais la 

différence n'est pas significative [113]. 

 

Figure II.13. (a) Les courbes de polarisation montrent l'effet du Cr sur l'augmentation de la 
plage de passivation dans une solution contenant -(b) L'image MEB montre la formation de 

micro-puits dans les aluminures de fer [113]. 

D'après le diagramme de Pourbaix, la vitesse de corrosion augmente à mesure que le PH 

s'éloigne de l'état quasi neutre. Dans de nombreuses solutions acides, l'aluminium se dissout 

sous forme d'ions Al3+. Dans les milieux alcalins, l'aluminium se dissout sous forme d’ions. 

De plus, comme pour l'aluminium pur, la dissolution peut se produire en raison d'une 

alcalinisation locale induite par la réaction d'évolution de l'hydrogène à des densités de 

courant cathodique élevées. 

La réaction de dissolution de l'Al (oxyde) sous dégagement d'hydrogène est décrite comme 
suit [136] : 

ଶܱଷ݈ܣ + ଶܱܪ3 + ିܪ2ܱ →  ସି(ܪܱ)݈ܣ2	

݈ܣ + ିܪ4ܱ → ସି(ܪܱ)݈ܣ + 3݁ି 
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II.4. Propriétés magnétique  

II.4.1 Alliages ordonnés 

Les alliages FeAl constituent un système bien adapté à l'étude des propriétés des matériaux 

magnétiques et en particulier pour l'étude du rôle de la structure sur le caractère magnétique 

de ces matériaux [137-140]. En raison de l'existence d'un seul atome magnétique et de la 

simplicité structurelle d'un système binaire, les résultats théoriques peuvent être facilement 

reliés aux propriétés magnétiques [141.142]. Le moment magnétique à température ambiante 

des aluminures de fer ordonnés (Fe1-xAlx) diminue lentement avec l'augmentation de la teneur 

en Al jusqu'à x=0,2, ce qui est cohérent avec les modèles de dilution. Avec une dilution plus 

poussée, le moment magnétique diminue plus rapidement, devenant nul pour un alliage avec 

x≥0.325 d'Al [143]. Martin Rodriguez et al.[144] et Schmool et al.[145] ont montré par des 

spectres Mössbauer comment le réseau ferromagnétique se décompose en clusters 

magnétiques avec l'addition de Al au-dessus de x=0.275 et le champ hyperfine magnétique 

devient nul à température ambiante pour x≥0,325. Les diagrammes de diffraction des rayons 

X montrent des traces de domaines structurés D03 pour x<0,325. En revanche, pour 

0.325≤x≤0.5 les alliages ordonnés ne présentent que la structure B2, montrant des évidences 

que les deux transitions : magnétique et structurelle, se produisent autour de x=0.325 à la 

température ambiante, ce qui suggère une forte corrélation entre l'ordre intermétallique et le 

comportement magnétique dans ce système d'alliage [144]. D'après le modèle de champ 

moléculaire, l'aimantation à saturation est censée diminuer avec l'augmentation de la 

température. Par contre, dans les alliages Fe-Al, la tendance opposée a été observée dans les 

échantillons dont la concentration en Al est comprise entre 0,275<x<0,325. Dans cette 

section, nous nous concentrerons sur la discussion de l'augmentation inhabituelle du signal 

magnétique qui se produit pour les échantillons avec une teneur en Fe d'environ 68-72 at.%. 

La figure II.14 montre quelques courbes M(H) sélectionnées, obtenues à plusieurs 

températures, pour les échantillons  ordonné Fe70Al30. Bien que le taux d'augmentation de la 

magnétisation dépende fortement du champ appliqué, la figure II.14 indique que 

l'augmentation maximale de la courbe de magnétisation est située quelque part entre 150 K et 

200 K. Arrott et Sato [146.147], ont observé cet effet pour la première fois en 1959. La 

caractérisation structurelle publiée deux ans auparavant [148], a montré que la structure de 

l'échantillon ordonné Fe70Al30 était de type Fe3Al (structure D03). En se basant sur cette 

structure cristallographique et sur l'évolution en fonction de la température des courbes 

d'hystérésis, les auteurs ont proposé un modèle dans lequel les échanges ferromagnétiques Fe-
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Fe entraient en compétition avec le super-échange antiferromagnétique indirect Fe-Al-Fe. 

Cependant, des résultats ultérieurs de diffraction de neutrons [149] ont prouvé qu'en dessous 

de la température de Curie, l'alliage présentait toujours un caractère ferromagnétique, et le 

modèle a été abandonné. Depuis ces résultats, plusieurs articles ont été publiés, suggérant 

l'existence de l'alliage Fe-Al-Fe. 

 

Figure II.14. Courbes de magnétisation, M(H), de l'alliage Fe70Al30 obtenues à différentes 
températures [144]. 

Avant de mesurer chaque courbe M(H), l'échantillon a été démagnétisé. L'encart montre le 

détail des courbes M(H) pour des champs appliqués inférieurs à 0.01 T. l'existence d'un 

phénomène connu sous le nom de mictomagnétisme [150.151]. Le mictomagnétisme consiste 

en un gel collectif des réorientations de spin à certaines températures sans ordre magnétique 

long. Dans le cas des alliages FeAl, ce dernier fait impliquait que le comportement du 

magnétisme était local. Aujourd'hui, nous savons que presque tous les processus 

mictomagnétiques sont associés à des processus de type spin-glass ou spin-glass réentrants. 

La transition vers un état de verre de spin est clairement détectée par une comparaison de 
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l'évolution du signal magnétique avec la température lorsque le système a été refroidi par un 

champ nul (ZFC) et refroidi par un champ (FC) à partir d'un régime paramagnétique. Dans le 

premier cas, le matériau est refroidi sans champ appliqué à partir de température supérieure à 

celle de Curie (Tc), ce qui fait que les moments conservent leurs orientations aléatoires à des 

températures plus basses. La courbe ZFC est obtenue à partir d'une telle situation, en 

appliquant un petit champ externe tout en augmentant la température, ce qui ajoute de 

l'énergie au système et permet aux moments magnétiques de s'orienter progressivement dans 

la direction du champ appliqué. Cependant, dans le cas de la FC, le système est refroidi sous 

un champ magnétique externe, ce qui aligne les moments dans la direction du champ 

appliqué, qui aligne les moments dans la direction du champ appliqué une fois que la 

température descend en dessous de Tc. La différence dans l'état initial (moments déjà orientés 

ou désorientés) se reflète dans les différents comportements en fonction de la température des 

courbes ZFC-FC jusqu'à la température de congélation (Tf), lorsque l'échange magnétique 

entre les moments est suffisamment fort pour établir un ordre à longue distance et que les 

moments sont désorientés suffisamment fort pour établir un ordre à longue portée et pour 

maintenir intrinsèquement les moments orientés. Comme on peut l'observer sur la Figure 

II.15, l'échantillon ordonné de Fe70Al30 entre dans un régime de type verre de spin en dessous 

de Tf ~ 90 K. Cette transition est aussi la conséquence de la prédominance des mécanismes 

locaux qui régissant le magnétisme de cet alliage [150]. 

 

Figure II.15. Courbes ZFC et FC de l'alliage Fe70Al30. La courbe FC a été obtenu sous un 
champ appliqué de 50 gauss. ஼ܶ

௜௡௩et Tf sont les températures de transition [150]. 
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La Figure II.15 montre les courbes d'aimantation ZFC-FC obtenues à un champ appliqué de 

50 gauss pour l'échantillon étudié. Les températures Tf et ஼ܶ
௜௡௩ indiquent les points de 

transition magnétique. Les points de transition représentent les limites de trois zones 

différentes. La première zone s'étend des températures les plus basses jusqu'à Tf ~ 90 K. Cette 

zone est concernée par les différentes évolutions de l'aimantation avec la température pour les 

échantillons refroidis par champ ou sans champ. Dans la seconde zone, qui s'étend de la 

température Tf jusqu'à la température de marquage ஼ܶ
௜௡௩ (~180 K), la magnétisation augmente 

avec la température. Dans la dernière zone (à partir de la température ஼ܶ
௜௡௩), le signal 

magnétique reste constant [150]. Les résultats de la diffusion magnétique des neutrons ainsi 

que les mesures magnétiques détaillées ont montré que le mictomagnétisme est accompagné 

d'un caractère superparamagnétique des alliages FeAl[152-154]. Le superparamagnétisme est 

la conséquence d'une structure magnétique complexe, composée de clusters ferromagnétiques 

dynamiques logés dans une matrice cristalline paramagnétique. La discussion est centrée sur 

l'évolution en fonction de la température de la contribution paramagnétique et sur son rôle 

dans le comportement de l'alliage. Et sur son rôle dans l'interaction magnétique entre les 

clusters [155.156]. L'image magnétique de l'échantillon ordonné Fe70Al30 est le résultat de la 

coexistence de deux phases magnétiques différentes qui suivent des comportements différents 

avec la température et, donc, avec des relations magnétiques différentes entre-elle. La 

spectroscopie Mössbauer est une technique très utile pour étudier la structure électronique des 

solides, comme la liaison chimique ou le magnétisme, car elle permet de détecter les 

variations des niveaux d'énergie nucléaire dues au rayonnement électromagnétique. Ces 

variations sont connues sous le nom d'interactions hyperfines et peuvent déplacer les niveaux 

d'énergie ou lever leur dégénérescence. En présence d'un champ magnétique, l'interaction 

entre les moments de spin nucléaire et le champ magnétique élimine les variations d'énergie, 

ce qui entraîne la séparation des niveaux d'énergie. Pour les atomes de fer, ce fractionnement 

magnétique résulte en un sextet. Ainsi, la spectroscopie Mössbauer est capable de distinguer 

les phases magnétiques et non magnétiques. Pour les structures cubiques, comme celles 

étudiées dans ce chapitre, les structures paramagnétiques sont dotées de singlets, tandis que 

les structures ferromagnétiques sont dotées de sextets.  Afin d'ajuster les spectres, il est très 

important de bien connaître l'environnement des atomes magnétiques. Dans un solide 

cristallin, les atomes de fer peuvent être situés dans différentes positions non équivalentes et, 

par conséquent, leurs environnements changent. Dans ce cas, un spectre différent sera obtenu 

pour chaque atome de fer non équivalent et les spectres résultants seront la somme des sous-
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spectres indépendants obtenus pour chaque atome de fer des sous-spectres indépendants  

obtenus pour chaque atome de fer non équivalent. Cela peut entraîner des difficultés à séparer 

les sous-spectres. Lorsqu'il n'est pas possible de séparer correctement plusieurs sous-spectres, 

les spectres Mössbauer peuvent être ajustés par une distribution de champ hyperfine, où la 

contribution non magnétique est la partie centrale autour de 0 T. La forme des spectres 

Mössbauer soutient l'image d'une structure magnétique composée de clusters 

ferromagnétiques entourés d'une phase paramagnétique. Les figures II.16.1 et II.16.2 

montrent les spectres Mössbauer obtenus à plusieurs températures ainsi que les distributions 

des champs hyperfins correspondants. Le spectre obtenu à 77 K est principalement composé 

d'une contribution centrale paramagnétique (pic autour de la vitesse de 0 mm/s). Outre cette 

contribution, le spectre présente également une certaine contribution ferromagnétique peu 

formée jointe à la contribution centrale. La contribution ferromagnétique évolue avec la 

température en présentant des lignes de sortie douces sans transitions marquées, et sa 

contribution aux spectres apparaît de plus en plus clairement lorsque la température augmente. 

A la température de 200 K, deux épaulements de part et d'autre du pic  central 

paramagnétique autour des vitesses de 1mm/s et -1mm/s sont clairement appréciés [157]. Les 

épaulements deviennent plus évidents avec l'augmentation de la température et restent dans 

tous les spectres obtenus à des températures plus élevées. Les distributions présentent deux 

composantes claires [157]. 
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Figure II.16.1. Spectres Mössbauer de l'alliage Fe70Al30 mesurés à 77 K, 150 K et 250 K. Les 
courbes de droite montrent les distributions des champs hyperfins correspondants [157]. 
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Figure II.16.2. Spectres Mössbauer de l'alliage Fe70Al30 mesurés à 295 K, 375 K et 425 K. 
Les courbes de droite montrent les distributions des champs hyperfins correspondants [157]. 
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Figure II.17. Evolution avec la température de la zone de résonance correspondant à la 
contribution ferromagnétique, telle qu'obtenue par l'ajustement des distributions des champs 

hyperfins des spectres Mössbauer [157]. 

Le modèle le plus largement accepté pour expliquer le caractère magnétique local a d'abord 

été proposé par Srinivasan et al.[158], puis mis à jour par Besnus et al[159], et par Cable et al 

[150]. Sur la base des résultats de diffraction magnétique et neutronique, ils ont proposé que 

le magnétisme soit lié à l'environnement magnétique local. Ils ont distingué deux types 

d'atomes de Fe magnétiques (ceux qui ont quatre ou plus de quatre proches voisins en fer) et 

les atomes de Fe paramagnétiques (ceux qui ont moins de quatre proches voisins de fer), 

consistait essentiellement en l'attribution d'un moment magnétique adéquat à chaque atome 

magnétique de Fe. Ce modèle s'est avéré très efficace car il a permis d'expliquer 

qualitativement et quantitativement les effets tels que la diminution du signal de 

magnétisation avec la teneur en Al dans les alliages de Fe100-xAlx, la coexistence des 

contributions ferromagnétiques et paramagnétiques dans les spectres Mössbauer et la présence 

de clusters ferromagnétiques dans l'échantillon. Selon le modèle, les clusters 

ferromagnétiques sont la conséquence de régions composées d'atomes de Fe avec quatre ou 

plus de quatre Fe proches voisins, c'est-à-dire des régions formées par des atomes de Fe 

magnétiques. En ce sens, l'évolution des courbes ZFC-FC de l'alliage Fe70Al30 et les 
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transitions magnétiques observées dans ces courbes (Figure II.17) ont été expliquées comme 

des interactions dépendantes de la température entre la phase paramagnétique et  les clusters 

ferromagnétiques en raison de l'existence de champs aléatoires [161.162]. L'augmentation du 

volume de la phase ferromagnétique et une augmentation probable de la quantité  de clusters 

magnétiquement interconnectés est à l'origine de la forte diminution de la valeur de la pente 

(Figure II.18)  observée entre ~50 K et ~ 180 K, qui est interprétée comme un retournement 

de l'échantillon vers un état plus ferromagnétique. La valeur de la pente change à nouveau 

vers une valeur constante à la température ஼ܶ
௜௡௩, ce qui signifierait qu'à cette température 

l'échantillon a acquis son caractère ferromagnétique maximal. 

 

Figure II.18. Pente des courbes M(H) aux champs élevés (entre 4 et 7 T) en fonction de la 
température. ஼ܶ

௜௡௩et Tf sont les températures de transition [163]. 

A ஼ܶ
௜௡௩, la zone de résonance correspondant à la composante ferromagnétique est de 0.61,  

suffisamment élevée pour que les clusters soient en contact physique, créant un réseau 

ferromagnétique dans l’échantillon par l'interconnexion des clusters. A partir de ce point, 

l'augmentation postérieure de la taille des clusters pourrait ne pas impliquer une augmentation 

du comportement ferromagnétique macroscopique de l'échantillon et la valeur de la pente des 

courbes de magnétisation à haut champ reste constante. Les études sur les fluctuations 

magnétiques en fonction de la température de l'échantillon ordonné Fe70Al30 réalisées par des 
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expériences de dépolarisation neutronique montrent la même tendance [163]. La polarisation 

neutronique moyenne Po diminue avec l'augmentation de la température et à partir de la 

température ஼ܶ
௜௡௩, elle reste constante avec une valeur proche de celle de l'échantillon. Ce 

changement est expliqué comme étant causé par la transition de l'échantillon de l'état de verre 

de spin (cluster) à l'état ferromagnétique. De même, à partir des données de diffusion 

inélastique des neutrons, publiées par Motoya et al.[164], il est observé que des ondes de spin 

ferromagnétiques ont été formées au-dessus de la température ஼ܶ
௜௡௩. Les auteurs ont interprété 

ce fait comme une augmentation du degré de couplage entre les spins de la région 

paramagnétique et le réseau ferromagnétique. Par conséquent, toutes ces données suggèrent 

que la transition ஼ܶ
௜௡௩ est une conséquence de l'augmentation de la taille de l'amas, mais que le 

processus lié à la croissance ne se termine pas à cette température. L'état de verre de spin 

réentrant est défini comme l'entrée du système dans un état de verre de spin similaire au 

ferromagnétisme. Dans l'échantillon ordonné Fe70Al30, cet état est formé en dessous de la 

température Tf ~90K et il a généralement été expliqué comme la conséquence de l'isolement 

magnétique total des clusters ferromagnétiques. L'évolution de la courbe ZFC avec la 

température indique qu'une déconnexion magnétique des clusters se produit, mais également 

qu'une telle déconnexion n'est effective que lorsque le champ appliqué est nul. 

II.4.2 Alliages désordonnés 

Comme mentionné ci-dessus, le moment magnétique à température ambiante des aluminures 

de fer ordonnés (Fe1-xAlx) diminue lentement à température ambiante avec l'augmentation de 

la teneur en Al, en accord avec les modèles de dilution, jusqu'à x=0,2. Avec une dilution 

supplémentaire, le moment magnétique diminue plus rapidement, devenant nul pour les 

alliages avec x≥0.35 d'Al [165]. Cependant, les alliages désordonnés de Fe1-xAlx sont 

ferromagnétiques à la température ambiante même pour les alliages avec x>0,35[166-168]. 

Ainsi, la transition paramagnétique à ferromagnétique liée à une transition d'ordre à désordre 

peut être observée après déformation mécanique. Expérimentalement, l'influence du désordre 

structurel sur les propriétés magnétiques a été mise en évidence dans le FeAl, dans différents 

types de microstructures, comme des monocristaux [169], des matériaux polycristallins[160], 

ou des systèmes broyés à la bille et alliés mécaniquement[168.171.172]. D'un point de vue 

théorique, le magnétisme des alliages intermétalliques a été traditionnellement expliqué par le 

modèle de l'environnement local[173.174]. En utilisant ce modèle simple, l'effet de la 

substitution de l'aluminium et du désordre dans FeAl peut être expliqué qualitativement[173]. 

Cependant, aucun accord quantitatif  ne peut être atteint[173-176]. Il convient de prendre en 
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compte le fait que l'état désordonné dans les alliages FeAl s'accompagne par une 

augmentation de volume à l'état déformé [167.168.172]. En tenant compte du fait que les 

variations de la distance entre les atomes de Fe ont des effets profonds sur le 

magnétisme[177], il a été avancé que l'origine des interactions magnétiques dans les 

intermétalliques désordonnés ne proviendrait pas uniquement du magnétisme des plus proches 

voisins, mais aussi des changements dans la structure de bande du matériau induits par la 

variation des paramètres du réseau (Δao)[167.177]. En fait, dans les calculs de structure de 

bande des alliages FeAl désordonnés une expansion du paramètre de réseau est également 

trouvée [178.179]. De plus, les calculs de structure de bande effectués sur Fe50Al50 et 

Fe75Al25, que Δao pourrait jouer un rôle dans le moment magnétique des intermétalliques 

désordonnés [180-183]. Néanmoins, sur le plan expérimental, le problème demeure de savoir 

comment séparer les effets du désordre et les effets deΔao. Dans ce but, le dichroïsme 

circulaire magnétique aux rayons X (XMCD) a été étudié dans un alliage Fe60Al40 broyé à la 

bille sous pression appliquée, dans le but de séparer les effets du désordre de ceux de 

l'expansion du réseau [182]. L'intensité intégrée XMCD normalisée (c'est-à-dire le moment 

magnétique) et l'aimantation de saturation normalisée ne changent pratiquement pas jusqu'à 

une pression appliquée de 1,4 GPa  correspond à des valeurs de paramètres de réseau 

d'environ 0,2905 nm ; c'est-à-dire Δao/ao~ 0,3%) (Figure II.19). Cependant, lorsque la 

pression augmente (le paramètre de réseau diminue), une transition de phase magnétique est 

observée, conduisant à une diminution rapide de la valeur d’intensité intégrée normalisée de 

XMCD  atteignant une valeur qui ne change pas avec la poursuite de la pression. Cette 

transition magnétique brutale indique l'existence d'une instabilité moment-volume, qui n'est 

pas liée à une transition de phase structurelle, car les mesures XRD ne montrent aucune 

transition de phase dans la gamme de pression étudiée. Les résultats du calcul de la structure 

de bande présentés dans la Figure II.19 donnent une contribution du changement de volume 

(Δao) au moment magnétique total d'environ 45±10% ; ce qui est intermédiaire entre ceux 

calculés dans Fe50Al50 et Fe75Al25 [160]. 

Par conséquent, les résultats expérimentaux et théoriques démontrent que le magnétisme dans 

ce type de système provient à la fois du désordre atomique et de l'expansion du réseau induite 

par le désordre. Ceci est en contraste avec les études précédentes où seuls les effets de proche 

voisinage étaient considérés pour expliquer le comportement magnétique d'alliages similaires. 

Dans le cas du Fe60Al40 désordonné, expérimentalement, la contribution du désordre et de 

l'expansion du réseau représentent 65% et 35% du magnétisme de l'alliage respectivement. 
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Figure II.19. Intensité intégrée XMCD normalisée (symboles ouverts) et magnétisation à 
saturation normalisée (symboles pleins) en fonction du paramètre de réseau ( ao) pour un 
alliage Fe60Al40 broyé par billes. La ligne en pointillés montre l'évolution de la différence 

calculée théoriquement entre le moment magnétique de l'alliage désordonné, A2, et le 
moment magnétique d'équilibre de  l'alliage ordonné, B2[ao(B2)], en fonction du paramètre de 

réseau (ao) pour un alliage Fe62Al38. Les lignes continues sont des guides pour l'œil [182]. 

II.5. Diagramme de phase du système Fe-Ge  

Le diagramme de phases binaire du système Fe-Ge contient plusieurs points critiques des 
transitions ordre-désordre. La sélection des phases et la formation des microstructures ne sont 
pas complètement comprises dans ce système et la littérature sur ces études est limitée 
[184.185]. Les alliages Fe-Ge ont quelques similitudes dans leur structure avec les alliages 
Fe-Al, Fe-Si et Fe-Ga. En comparant les diagrammes de phases binaires des systèmes Fe-Ga, 
Fe-Si et Fe-Ge, on peut noter que tous ces alliages binaires ont une structure désordonnée 
(A2) jusqu'à une certaine concentration de soluté qui est à peu près 11- 12% Al, 10% Si, 9-
12% à 10-18% Ge et  Ga  [186, 187]. L’intervalle A2 est suivi par D03 et/ou B2 avec 
l’augmentation des atomes en substitution (avec quelques intermédiaires d’ordre à courte 
distance ''l’état K1'' dans le cas des alliages Fe- Al) [187]. Contrairement aux diagrammes de 
phase Fe-Al et Fe-Si, qui sont connus par leur tendance à l’ordre des atomes en substitution, 
le diagramme de phase de système Fe-Ge est encore sous étude, et spécialement à basse 
température [187]. Le diagramme de phase du système Fe-Ge [188] (Figure. II.20) indique 
que les deux compositions Fe82Ge18 et Fe75Ge25, sont dans l'intervalle de formation de la 
phase intermétallique et présentent des phases ordonnées jusqu'à des températures de l’état 
liquide. L’alliage de composition proche de Fe82Ge18 présente deux étapes du processus de 
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mise en ordre (α désordonnée) →α2(B2) → α1(D03) [185]. La solidification d'équilibre de 
Fe75Ge25 commence par la nucléation de la phase ordonnée α2 (B2). La phase hexagonale 
ordonnée ε (D019) se forme ensuite par l'intermédiaire d'une réaction péritectique entre α2 et 
le liquide restant à 1122°C. La transformation ε (D019) → ε'(L12) se produit à 700°C et elle 
est lente  [185.189.190.]. La réaction péritectique est contrôlée par la diffusion à travers la 
phase produit et généralement conduit à un mélange de phases dans la microstructure finale 
[191.192]. Ainsi, le processus non-équilibré, par exemple la trempe, offre la possibilité de 
conserver les phases intermétalliques dans la structure partiellement désordonnée dans ce 
système. 

 

Figure II.20 : Diagramme de phase de système Fe-Ge [188]. 
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Chapitre III  

Matériaux et techniques expérimentales 

utilisées 
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III.1. Préparation des échantillons 

Dans ce travail de thèse, on a étudié deux types d’alliages a base de Fer ; Fe-Al et Fe-Ge. 

III.1.1 alliages Fe-Al 

Les rubans avec des compositions nominales de Fe70Al30 et Fe70Al20Cr10 (at. %), 

ont été préparés par la technique de filage à chaud après avoir coupé de petits morceaux des 

lingots d'alliages maîtres obtenus par la fusion d'une composition de haute pureté (99,9 % en 

poids) dans un four à induction sous vide. Les rubans obtenus sont approximativement de 20 

cm de longueur, 2 cm de largeur et 47 µm d'épaisseur. Le traitement thermique des 

échantillons, réalisé selon l'expérience de notre groupe de recherche, qui dans tous les cas ont 

été découpés en carrés de 2cm2 puis scellés dans un tube de quartz sous vide, a été le suivant : 

premièrement, les échantillons ont été homogénéisés à 1100 °C pendant 2 heures pour 

éliminer la contrainte résiduelle causée par le filage à l'état fondu et obtenir la phase 

désordonnée A2, puis trempés dans l'eau froide. Deuxièmement, un recuit à différentes 

températures suivi d'une trempe à l'eau pour montrer la transformation de phase de la phase 

désordonnée A2 à la phase ordonnée DO3 et la transformation de second ordre de DO3 à 

l'ordre B2. Pour les mesures de résistivité, ils ont été recuits pendant une heure à 300, 500 et 

700 °C. La composition réelle des rubans a été déterminée par la spectroscopie de rayons X à 

dispersion d'énergie (EDS) dans le microscope électronique à balayage Jeol 7100 (SEM) en 

balayant la face supérieure des rubans. Les mesures de diffraction des rayons X (XRD) des 

rubans après différents traitements thermiques ont été réalisées à température ambiante à 

l'aide du diffractomètre Panalytical Empyrean avec le rayonnement CuKα. Les 

dépendances à la température de la résistivité ont été enregistrées par une méthode à 4 points 

disponible dans l'instrument Jandel Model RM 3000. Un calorimètre SETARAM DSC 131 

a été utilisé pour déterminer les effets DSC liés à la réaction d’ordre des phases pendant le 

chauffage de 25 °C à 625 °C avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min. Les données de 

magnétisation ont été recueillies sous des champs magnétiques allant jusqu'à 2 T avec un 

magnétomètre à échantillon vibrant (VSM) de type Faraday (Manics) 
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III.1.2 alliages Fe-Ge : 

Les alliages à base de fer utilisés dans cette étude ont la composition atomique nominale Fe-8 

% Ge, Fe-8 % Ge-4 % Al. Ils sont fondus dans un four à induction Balzers sous atmosphère 

d'argon avec 99,99 % Fe, 99,99 % Ge, et 99,99 % Al. 

Les transformations de phase dans ces alliages ont été étudiées par analyse dilatométrique, 

sous argon à l'aide d'un dilatomètre NETZSCH DIL 402 C relié à un micro-ordinateur avec un 

logiciel d'analyse des résultats obtenus. Les échantillons ont d'abord été homogénéisés 

pendant 2 h à 1000°C puis trempés à l'eau. Des échantillons cylindriques de 5 mm de 

diamètre et de 20 mm de longueur ont été utilisés pour l'analyse dilatométrique. Le cycle 

thermique appliqué consistait à chauffer de la température ambiante à 1000°C avec une 

vitesse de chauffage de 10°C/min. 

Le dispositif expérimental utilisé pour les mesures électrochimiques comprend un logiciel de 

potentiostat de type Bio-Logic SAS SP-300 pour l'acquisition et le traitement des données 

numériques. De plus, un magnétomètre à échantillon vibrant (VSM) est utilisé pour effectuer 

les mesures magnétiques. 

III.2. Techniques expérimentales utilisées 

III.2.1. La dilatométrie 

La dilatométrie est une autre technique utilisée pour étudier les transitions de phase dans les 

alliages. Cette technique utilise le changement de volume associé à presque toutes les 

transitions et mesure le changement de longueur d'une éprouvette lorsqu'elle est chauffée et 

refroidie à une vitesse fixe [193]. Les relations de la longueur en fonction du temps et de la 

température en fonction du temps sont mesurées simultanément, de manière à tracer la courbe 

de la longueur en fonction de la température. La courbe de dilatométrie est similaire à la 

courbe de refroidissement dans l'AT, et la température de transition de phase peut être 

déterminée. 

 Un dilatomètre est constitué d'un élément de détection tel qu'un transducteur, un 

condensateur variable et un comparateur qui est activé par l'échantillon positionné dans le 

four. Les changements de longueur sont transmis au capteur au moyen d'une tige de poussée. 

Le dilatomètre pour l'enregistrement automatique des études d'expansion thermique a été 

décrit ailleurs [194]. L'éprouvette est enfermée dans un manteau thermique, qui est chauffé ou 
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refroidi par le passage de gaz. Les températures sont mesurées par un thermocouple et 

reportées sur un axe d'un enregistreur X-Y, et les changements de longueur sont enregistrés 

simultanément. La méthode de dilatométrie est une technique dynamique importante et très 

sensible. Elle a été utilisée pour étudier plusieurs transitions de phase qui sont difficiles à 

observer par TA. Lors de l'étude des changements de phase à l'état solide avec la TA, l'effet 

d'hystérésis peut entraîner une différence des températures de transition de phase (Tp) des 

deux processus, par exemple, la Tp du processus de chauffage est beaucoup plus élevée que 

celle du processus de refroidissement. Ce problème peut être facilement résolu en utilisant la 

méthode de dilatométrie, dans laquelle les échantillons peuvent être maintenus à n'importe 

quelle température pendant un temps suffisamment long pour atteindre l'équilibre des phases. 

Comme la vitesse de chauffage ou de refroidissement de cette méthode peut être beaucoup 

plus faible que celle des méthodes TA, l'effet d'hystérésis est considérablement réduit. Cet 

avantage est plus évident dans la détermination des réactions à l'état solide. Il convient de 

souligner que les échantillons pour les mesures de dilatométrie doivent avoir une composition 

uniforme et des dimensions précises. 

III.2.2. L’analyse calorimétrique différentielle à balayage (DSC)  

 

La DSC est une technique de TA qui mesure l'énergie absorbée ou émise par un échantillon 

en fonction de la température ou du temps. Lorsqu'une transition de phase se produit, la DSC 

fournit une mesure calorimétrique directe de l'énergie de transition à la température de 

transition en soumettant l'échantillon et un matériau de référence inerte à des régimes de 

température identiques dans un environnement chauffé ou refroidi à une vitesse contrôlée. 

L'équipement DSC peut être utilisé non seulement pour déterminer la ligne de liquidus, la 

ligne de solidus et d'autres points de transition de phase sur un diagramme de phase, mais 

aussi pour mesurer certains paramètres thermodynamiques tels que l'enthalpie, l'entropie et la 

chaleur spécifique, qui sont importants pour l'étude des transitions de phase de second ordre. 

L'un des défauts de la DSC est que sa température d'utilisation est généralement comprise 

entre 175 et 1100°C, ce qui est bien inférieur à celle de la DTA. Il existe deux types de 

systèmes DSC d'usage courant (Figure.III.1) [195]. Dans le système DSC à compensation de 

puissance (Figure.III.1.a), les températures de l'échantillon et de la référence sont contrôlées 

indépendamment en utilisant des fours séparés mais identiques. Les températures de 

l'échantillon et de la référence sont rendues identiques en faisant varier la puissance absorbée 

par les deux fours. L'énergie nécessaire à cette opération est une mesure des changements 
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d'enthalpie ou de capacité thermique dans l'échantillon par rapport à la référence. Dans le 

DSC à flux thermique, l'échantillon et la référence sont reliés par un chemin de flux thermique 

à faible résistance (un disque métallique). L'ensemble est enfermé dans un seul four, comme 

illustré à la Figure.III.1.b. Les changements d'enthalpie ou de capacité thermique dans 

l'échantillon provoquent une différence de température par rapport à la référence. Le flux 

thermique résultant est plus faible que celui de l'ATD car l'échantillon et la référence sont en 

bon contact thermique. La différence de température est enregistrée et reliée au changement 

d'enthalpie dans l'échantillon en utilisant des expériences de calibration. Le DSC à flux 

thermique est une modification subtile du DTA, qui diffère uniquement par le fait que 

l'échantillon et les creusets de référence sont reliés par un bon chemin de flux thermique. 

L'échantillon et la référence sont enfermés dans le même four. La différence d'énergie 

nécessaire pour les maintenir à une température presque identique est fournie par les 

changements de chaleur dans l'échantillon. Tout excès d'énergie est conduit entre l'échantillon 

et la référence [195]. 

 

Figure III.1. Deux types d'équipements DSC : (a) DSC à compensation de puissance et (b) 

DSC à flux thermique. S : échantillon ; R : matériau de référence [195]. 

III.2.3. L’analyse par diffraction des rayons X (DRX)  

 

La diffraction de rayons X (DRX)  est une technique de caractérisation rapide et non 

destructive, qui est utilisée fréquemment en sciences des matériaux pour identifier 

les phases cristallines présentes dans un matériau et leurs orientations cristallines 

[196]. Elle permet de déterminer les distances interatomiques, la nature 

cristallographique et la taille des cristaux des réseaux  cristallins [197].   
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Quand un faisceau de rayons X interagit avec un matériau cristallin dans lequel les 

atomes sont organisés de manière périodique, il existe des conditions pour que les 

ondes interfèrent de manière constructive et produisent un faisceau intense (Figure 

III.2). Ces conditions sont données par la loi de Bragg : 

ߣ݊ = 2݀௛௞௟ sinߠ 

Où, n est un nombre entier représentant l’ordre de diffraction, ߣ est la longueur d’onde du 

faisceau incident, dhkl est la distance entre les plans interréticulaire d’indices de Miller h,k,l, ߠ 

est l’angle entre le faisceau incident des rayons X et la surface de l’échantillon. 

 

 
Figure III.2.Représentation des conditions de Bragg dans un cristal[197]. 

 

L’analyse des diagrammes DRX nécessite la connaissance préalable de la structure 

cristalline des phases observées. On peut ainsi calculer les différentes distances 

interéticulaires dhkl de chaque famille de plan et prédire à  l’aide de la loi de Bragg 

où les pics de diffraction devraient être observés sur le diagramme DRX. 

L’identification des phases formées se fait  par comparaison des spectres obtenus 

expérimentalement avec les fiches JCPDS (Joint Committee for Powder Diffraction 

Studies) de l’ICCD [198.199].  

La source de rayons X est composée d’une anticathode en cuivre émettant un 

faisceau polychromatique dont les longueurs d’ondes correspondent aux différentes 

raies d’émission de fluorescence X du cuivre (Kα1, Kα2, Kβ…). Un filtre en nickel 

situé entre la source et l’échantillon permet de filtrer les longueurs d’ondes non 

désirées et ne laisse passer que les ondes électromagnétiques provenant de la raie 

Kα1 (de longueur d’onde 1,5406 Å) et la raie Kα2 (de longueur d’onde 1,5444 Å) du 

cuivre. Un détecteur à scintillateur axé selon une position angulaire de 2ߠ par 
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rapport au faisceau incident va collecter le signal diffracté. La mesure consistera à 

explorer une gamme d’angle  et à relever simultanément l’intensité diffractée suivant 

la direction 2[200]ߠ. 

 
Figure III.3.Dispositif expérimental de diffraction des rayons X[199]. 

 

III.2.4. Magnétomètre VSM (Vibrating sample magnetometer)  

Le VSM est une technique polyvalente permettant de mesurer le moment magnétique d'un 

échantillon lorsqu'il est mis en vibration perpendiculairement à un champ magnétisant 

uniforme. Des changements aussi petits que 10 5 à 10 6 emu peuvent être détectés avec cette 

méthode. La technique VSM peut être utilisée pour obtenir des informations sur le moment 

magnétique des échantillons sur la base de la loi d'induction magnétique de Faraday [201]. 

Contrairement à MOKE, VSM mesure le moment magnétique d'un échantillon entier. Dans 

cette technique, un échantillon magnétique est monté sur le porte-échantillon et placé entre les 

pôles de l'électroaimant, généralement orientés horizontalement (Figure III.4.a). Il existe 

quelques types de porte-échantillons, comme le montre la figure III.4.b. Selon le type de 

mesure à effectuer, il existe des porte-échantillons dans le plan et/ou hors du plan. La position 

optimale de l'échantillon est appelée "point de selle", qui est déterminé par un étalonnage du 

positionnement avant les mesures. Pendant la mesure, l'échantillon est soumis à une vibration 

constante dans le plan vertical à une fréquence fixe ω. Le changement de flux magnétique, qui 

est proportionnel au moment magnétique dans l'échantillon, provoque une induction de 

tension alternative qui est détectée par un ensemble de bobines de captage placées près des 

pôles électromagnétiques. Un changement de flux est détecté lorsque le champ magnétique 

appliqué, la position de la bobine ou la position de l'échantillon sont modifiés. La tension 
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induite est ensuite envoyée dans un amplificateur à verrouillage pour obtenir les informations 

sur le moment magnétique de l'échantillon. La figure III.4.c montre une courbe de 

magnétisation typique mesurée à l'aide du VSM, qui donne le moment magnétique de 

l'échantillon en fonction du champ magnétique appliqué ainsi que d'autres informations telles 

que la coercivité, les champs de commutation et leur distribution [201].  

 

 

Figure III.4. (a) schéma de composant du VSM, (b) type de porte échantillons utiliser. (c) 

graphe de  magnétisation obtenue par VSM [201]. 

III.2.5. Mesure de résistivité par quatre pointes  

La figure III.5 présente une piste conductrice de longueur L, de largeur W et d’épaisseur e 

dont la résistance R est donnée par la relation suivante [10]: 

ܴ = .ߩ ௅
ௌ

= .ߩ ௅
௘.ௐ

     , 

Où  ρ est la résistivité moyenne de la piste. 
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Le rapport L/W peut être considéré comme un “nombre de carrés” et le rapport ρ/e est appelé 

résistance carré Rs en Ω/□ (nombre d’ohm par carré). Pour les dispositifs, L et W sont 

caractérisés par le dessin des masques. 

 

 
Figure III.5. Schéma représentant une piste conductrice de longueur L, de largeur W et 

d’épaisseur e [202]. 

 

Pour mesurer la résistance, la méthode la plus utilisée est la méthode des 4 pointes (Figure 

III.6). Elle implique que l’épaisseur du film soit négligeable devant les autres dimensions. 

Quatre pointes alignées et à égale distance les unes des autres pénètrent le matériau avec une 

certaine profondeur qui dépend du type de pointes utilisées. Un courant I de valeur connue est 

appliqué entre la première et la dernière pointe. La tension V est mesurée avec un voltmètre 

entre les deux pointes centrales [202]. 

 

 
Figure III.6. Représentation schématique du dispositif expérimental de la mesure de 

résistance par la méthode des 4 pointes. Les pointes sont équidistantes d’une distance s [202]. 

 

La loi d’Ohm donne l’expression de la résistance du matériau traversé par un courant : 
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ܸ
ܫ =  ݏܴ.ܭ

K est un coefficient sans dimension caractéristique de la géométrie bidimensionnelle (forme 

des contours, position des contacts). K peut être calculé analytiquement dans quelques cas 

particuliers très simples, par exemple pour quatre pointes équidistantes alignées sur une 

couche sans limites (considérée comme infinie) : 

 

ܭ = log(2)/π   ,   où 1/K= 4,532 

 

Il s’agit d’une technique très simple et directe, selon la relation suivante : 
1

ை்஺௅்ݏܴ
=

1
ே௜ௌ௜ݏܴ

+
1

௦௨௕௦௧௥௔௧ݏܴ
 

Or  ଵ
ோ௦ೞೠ್ೞ೟ೝೌ೟

 est négligeable (de l’ordre de 10ିଷିߗଵ  pour un substrat dopé p). Ceci nous 

permet d’obtenir facilement la résistance moyenne [202]. 

 

III.2.6. Microscopie électronique à balayage 

 La microscopie électronique à balayage (MEB) ou « Scanning Electron Microscopy 

» est  une  technique  d'observation  de  la  topographie  des  surfaces de la matière 

solide.  Elle  est  fondée principalement  sur  la  détection  des  électrons  

secondaires  émis  de  la  surface  sous l'impact  d'un  faisceau  d'électrons  primaires  

très  fin qui  balaye  la  surface  observée .Elle permet d'obtenir  des  images  avec  

un  pouvoir  séparateur  souvent  inférieur  à  5 nm  et  une  grande profondeur de 

champ[203].    

Elle  utilise,  en  complément,  les  autres  interactions  des  électrons  primaires  

avec l'échantillon : émission des électrons rétrodiffusés, absorption des électrons 

primaires, ainsi que  l'émission  de  photons  X et parfois de la lumière et parfois  

celle  de  photons  proches  du  visible.  Chacune  de  ces interactions est souvent 

significative de la topographie et/ou de la composition de la surface.  

La  figure III.7 illustre  l’ensemble  des  radiations  pouvant  être  émises  lors  de 

l’interaction entre le faisceau d’électrons et l’échantillon. Toutes ces radiations sont 

produites simultanément et rendent possibles à la fois l’observation et l’analyse d’un 

matériau choisi [204]. 
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Figure III.7. Ensemble des radiations émises lors de l’interaction électron- matière [204]. 

Un microscope électronique à balayage (Figure III.8)  se compose de:  

- une colonne optique électronique renfermant la filament et montée sur la chambre 

échantillon  

- un groupe de pompage pour l'obtention d'un vide secondaire  

- des détecteurs des différents signaux émis par   l'échantillon  

- un écran vidéo pour l'observation des images  

- une électronique pour gérer l'ensemble des fonctions 



 
 

71 
 

 

Figure III.8. Schéma de principe d’une microscopie électronique à balayage [204]. 

Le canon produit un faisceau d'électrons grâce à un filament de tungstène chauffé par un  

courant.  Ce  faisceau  est  accéléré  par  la  haute  tension  (jusqu'à  30  KV)  créée  entre  le 

filament  et  l'anode.  Il  est  ensuite  focalisé  sur  l'échantillon  par  une  série  de  3  lentilles 

électromagnétiques  en  une  sonde  de  moins  de  4  nm.  Le  faisceau  incident interagit avec 

la surface de l’échantillon soumis à l’analyse.  

Les interactions pourront être collectées par un détecteur adéquat pour être ensuite 

converties en un signal électrique. Par un système de bobines de déflections 

semblable à celui d'une télévision le faisceau peut être guidé de façon à balayer la 

surface de l'échantillon selon une trame rectangulaire. 

Le moniteur  permettant  l'observation  est  lui-même  balayé  en  synchronisation  

avec  le  faisceau d'électrons  de  la  colonne. Le  signal  recueilli  par le  détecteur  

est  utilisé  pour  moduler  la brillance du moniteur permettant l'observation. 
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Chapitre IV 
 

Résultats et discussion 
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Partie 1 : Alliage Fe-Al 

IV.1.1. Résultats et discussion  

a. Images MEB et composition des alliages 

Les images de surface et les spectres EDS des rubans sont présentés dans les Figures. IV.1 et 

IV.2, les images SEM des deux échantillons ne montrent pas de précipitation ou de seconde 

phase. Les piqûres sont formées pendant la solidification rapide du métal liquide coulé à l'état 

fondu sur la roue de cuivre en rotation,  les résultats des mesures EDS sont listés dans le 

tableau IV.1. 

 

Tableau. IV.1. Teneur réelle en éléments dans les rubans dont les compositions nominales 

sont Fe70Al30 et Fe70Al20Cr10. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Element 

Fe70Al30 Mass.% At.% 

Fe 85.2 70.9 

Al 14.8 29.1 

Fe70Al20Cr10 Mass.% At.% 

Fe 79.6 69.6 

Al 12.9 23.4 

Cr 7.5 7.0 
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Figure IV.1. Image MEB spectre EDS du ruban Fe70Al30. 
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Figure IV.2. Image MEB et spectre EDS du ruban Fe70Al20Cr10. 

b. Mesures DSC 

La figure IV.3 montre les courbes DSC pour les rubans de Fe70Al30 et de Fe70Al20Cr10 

homogénéisés et trempés, bien que les courbes montrent un comportement irrégulier de la 

ligne de base, on peut distinguer un pic exothermique à environ 250 °C pour le Fe70Al30 et à 

300 °C pour le Fe70Al20Cr10. Selon le diagramme de phase [205], une telle anomalie peut 

être attribuée au processus d'ordre à partir d'un mélange présumé de phases de non-équilibre 

désordonnées de type A2 et ordonnées de type B2 vers la phase d'équilibre ordonnée de type 
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D03. La différence entre les valeurs de température correspondant aux pics peut être liée à 

l'ajout de chrome qui tend à stabiliser le mélange des phases moins ordonnées. 

 

Figure. IV.3. Courbes DSC de chauffage de rubans de Fe70Al30 (a) et de Fe70Al20Cr10 (b) 

homogénéisés à 1100°C pendant 2 heures, suivis d'une trempe dans l'eau. 

c. Caractérisation structurelle DRX 

Les figures IV.4 et IV.5 présentent les diagrammes XRD pour les rubans Fe70Al30 et 

Fe70Al20Cr10 homogénéisés à 1100 °C pendant 2 heures et trempés après un recuit de 1 h à 

différentes températures suivi d'une trempe à l'eau (les températures sont indiquées dans les 

graphes). Tous les motifs sont indexés en termes de structure BCC. A partir de l'évolution de 

l'intensité de la réflexion superstructurelle (100), on peut déduire que les échantillons 

homogénéisés (à 1100 °C) et trempés sont constitués de la phase désordonnée A2 pour le 

ruban Fe70Al20Cr10 (qui montre une absence de réflexion (100)) et d'un mélange de la phase 

A2 avec des structures ordonnées de type B2 (présence de réflexion (100)) pour le ruban 

Fe70Al30. En accord avec les données DSC, le recuit des rubans homogénéisés donne lieu à 

la formation d'une phase ordonnée de type D03 à l'équilibre, clairement manifestée par 

l'évolution du pic de superstructure (200). 
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Figure IV.4. Spectre DRX du ruban Fe70Al30 après un recuit de 1 h à différentes 

températures suivi d'une trempe. 

 

Figure IV.5. Spectre DRX de Fe70Al20Cr10 après un recuit de 1 h à différentes températures 

suivi d'une trempe. 
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d. Résultats de la résistivité 

La figure IV.6 montre les valeurs de résistivité à température ambiante en fonction de la 

température de recuit pour les deux rubans. Comme d'habitude, les échantillons ont été recuits 

à différentes températures pendant 1 heure, puis trempés à l'eau. La résistivité est plus faible 

dans la phase ordonnée de type D03 [206.207] par rapport aux valeurs obtenues dans la phase 

ordonnée de type B2 et/ou désordonnée A2. Le maximum de résistivité, correspondant à la 

fraction volumique la plus élevée de la phase ordonnée de type B2, est observé après un recuit 

à 500°C. Cet effet peut être expliqué par l'existence de frontières antiphases entre les 

domaines structuraux de type D03 (structure Fe3Al) et les domaines structuraux de type B2 

(structure FeAl)[208.209]. Après le traitement thermique au-dessus de cette température, la 

résistivité a presque la même valeur, ce qui indique qu'il n'y a pas de changement d'état de 

phase des échantillons. Il est intéressant de noter que les échantillons devraient être 

ferromagnétiques dans la phase ordonnée D03[210.211]. La figure IV.6 montre que l'ajout de 

Cr à Fe70Al30 augmente la résistivité. Un effet similaire est produit par l'ajout de V [212] . 

Les propriétés magnétiques des composés Fe-Al-V dépendent fortement du degré d'ordre 

atomique de la structure cristalline [213.214]. Le remplacement des atomes de fer dans Fe3Al 

par des atomes de vanadium entraîne une forte réduction du moment magnétique et de la 

température de Curie [214.215]. Les changements complexes de la structure électronique de 

la matrice avec l'ordre atomique et magnétique à longue distance entraînent des changements 

de la résistivité électrique [216]. Nishino et al.[217], expliquent que les composés Fe3-xVxAl 

avec la structure de type DO3 présentent une dépendance anormale de la résistivité électrique 

par rapport à la température, caractérisée par un maximum de résistivité près de la 

température de Curie. Le composé Fe2VAl présente un comportement semi-conducteur [217]. 

Les mesures de chaleur spécifique suggèrent que ce composé est un candidat pour le système 

des fermions lourds [218]. Des études approfondies similaires pour les composés Fe-Al-Cr, 

comme dans le cas du Fe-Al-V, encore rares dans la littérature, devraient être réalisées à 

l'avenir. 
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Figure IV.6. Résistivité à température ambiante de deux rubans en fonction de la température 

de recuit. 

e. Résultats de la magnétisation 

Les cycles d'hystérésis de magnétisation fournissent des informations sur l'état magnétique et 

d'autres caractéristiques des alliages qui sont également importantes pour leur application 

pratique [219]. Les courbes de magnétisation, M(H), mesurées pour des rubans 

homogénéisés/trempés et recuits à 300 °C pendant 1 h sont présentées dans les figures IV.7 et 

IV.8. La courbe M-H pour Fe70Al30 dans la Figure IV.7 révèle un fort ferromagnétisme avec 

une grande magnétisation de saturation de 100 emu/g et une petite anisotropie dans ce ruban, 

qui pourrait être due à l'anisotropie magnétocristaline et à la rugosité de surface produite par 

le filage à l'état fondu[220].H. Danan et al[221].a considéré les particules de Fe3Al comme 

des domaines magnétiques uniques interagissant entre eux à l'intérieur de la matrice, 

expliquant cela par la petite taille et la distance entre les particules[221], Ceci explique 

pourquoi le ruban Fe70Al20Cr10 présente un mélange de phases ferromagnétiques avec un 

comportement analogue à celui d'un superparamagnétique, dû aux fluctuations de 

l'aimantation causées par l'énergie thermique, qui présente un comportement non linéaire sans 

saturation. D'autre part, comme le montre la ZOOM de la partie de la courbe M(H) au 

voisinage du champ nul de la Figure. IV.7, les deux rubans présentent presque la même valeur 

de champ coercitif, égale à environ 12 mT, et un léger décalage des boucles le long de l'axe x 

vers les valeurs positives du champ magnétique. Le tableau IV.2 rassemble les valeurs de 
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magnétisation à 2 T et les champs coercitifs pour les deux rubans dans les états trempé après 

homogénéisation et après recuit à 300°C. 

Tableau IV.2.Les valeurs de la magnétisation à 2 T et du champ coercitif pour Fe70Al30 et 

Fe70Al20Cr10. 

Fe70Al30 M, emu/g Hc, mT 

1100° C/2h 100 12 

1100 °C/2h+300° C/1h 110 10 

Fe70Al20Cr10 M, emu/g Hc, mT 

1100° C/2h 33 12 

1100° C/2h+300 °C/1h 15 3 

 

La différence significative de l'état magnétique entre les deux rubans reflète non seulement 

l'influence de l'élément antiferromagnétique Cr, qui est capable de contrecarrer l'ordre 

ferromagnétique, mais aussi les différents degrés d'ordre atomique dans ces deux rubans, 

comme nous l'avons vu précédemment (Figures IV.4 et IV.5). Après un recuit à 300 °C 

pendant 1 h, le ruban Fe70Al30 montre une augmentation de la magnétisation de saturation à 

environ : 110 emu/g, et un déplacement de la boucle M-H vers les champs négatifs, tandis que 

la quantité de phase ferromagnétique dans le ruban Fe70Al20Cr10, se manifestant par un petit 

champ coercitif, devient à peine détectable. En ce qui concerne l'aspect structurel, ces 

résultats magnétiques indiquent que l'augmentation du degré d'ordre atomique après le recuit 

entraîne une augmentation du moment magnétique de la cellule unitaire dans le Fe70Al30, 

alors que dans le cas du ruban Fe70Al20Cr10, il produit une frustration magnétique presque 

totale. De plus, l'apparition d'un champ d'anisotropie d'échange, d'environ 7 mT comme le 

montre la ZOOM de la figure IV.8.a, peut être expliquée en supposant que le recuit donne lieu 

à la formation de clusters antiferromagnétiques dans le ruban Fe70Al30. Il est bien connu que 

l'anisotropie d'échange (biais d'échange) se produit à la suite du couplage entre les couches 

ferromagnétiques et antiferromagnétiques, en raison de l'anisotropie d'échange entre de très 

petites régions d'alignement de spin ferromagnétique et antiferromagnétique dans le système 

FeAl, les mêmes résultats sont observés dans les systèmes Co-CoO et les systèmes NiMn 

désordonnés[222]. 
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Figure IV.7. Courbes M-H de rubans de Fe70Al30 (a) et de Fe70Al20Cr10 (b) homogénéisés 

à 1100°C pendant 2h suivis d'une trempe. Les cercles présentent des ZOOMs du 

comportement M-H au voisinage du champ zéro. 

 

Figure IV.8. Courbes M-H pour Fe70Al30(a) et pour Fe70Al20Cr10(b) homogénéisés à 

1100°C pendant 2h suivis d'une trempe et recuits à 300°C pendant 1h. 
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Partie 2:Alliages Fe-Ge 

IV.2.1. Résultats et discussion 

a. Analyse dilatométrique 

La dilatométrie est un outil d'investigation utilisé pour suivre l'évolution de la longueur de 

l'échantillon pendant le cycle de chauffage en fonction de la température ou du temps. Le 

coefficient de dilatation dépend de la composition des phases de l'alliage, ainsi, la dilatométrie 

peut donner une bonne idée de l'évolution de la microstructure de l'alliage traité. 

La courbe dilatométrique obtenue avec une vitesse de chauffage de 10°C/min d'un alliage Fe-

8% at. Ge homogénéisé 2 h à 1000°C et trempé à l'eau présente une anomalie importante 

pendant le chauffage (Figure. IV.9).La courbe obtenue est interprétée à la lumière de la 

littérature et du diagramme de phase Fe-Ge. Cette courbe présente les effets suivants : 

- Deux contractions successives entre 150°C et 350°C avec deux minimums autour de 200°C 

et 306°C ont été observés. Selon le diagramme d'équilibre Fe-Ge, le Fe-8% at. Ge contient la 

phase α désordonnée jusqu'à la température ambiante, mais des études récentes [223.224], ont 

montré que l'analyse thermique de cet alliage présente un pic à basse température, sa hauteur 

augmente avec l'augmentation de la concentration en Ge (avec une tendance à la 

superstructure D03) qui est très sensible au traitement thermique de l'échantillon. Par 

conséquent, la première contraction observée sur la courbe de chauffe dérivée à 200°C peut 

être due à la formation de la phase ordonnée D03 à partir d'un état complètement désordonné 

α. La deuxième contraction apparaît à 306 ° C liée à l'augmentation du degré d'ordre, 

- Une expansion dans l'intervalle de température [350-500°C] avec un maximum à 421°C, due 

à la diminution du paramètre d'ordre de la phase ordonnée D03 et à la formation de la phase 

α2 semi-ordonnée de structure B2, 

- Une contraction apparaît autour de 548°C due à l'augmentation du paramètre d'ordre de la 

phase α2 semi ordonnée, 

Turtelli et al [225], ont montrés que cet alliage présente une seule phase désordonnée A2 

après traitement à 600°C, nous pouvons donc attribuer le pic observé autour de 746°C à la 

transition magnétique (point de Curie). Ceci est prouvé par des tests DSC [223]. La courbe 

dilatométrique d'un alliage Fe-8%at. Ge-4%at. Al homogénéisé 2 h à 1000°C et trempé à l'eau 
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est présentée dans la Figure. IV.10. Les mêmes effets ont été observés que ceux du alliage Fe-

8at.%Gesur la courbe de chauffage dérivée de l'alliage Fe-8at.% Ge-4%at. Al : 

- La contraction observée entre 200°C et 400°C avec un minimum autour de 287°C est due à 

la formation de la phase ordonnée D03 et à l'augmentation de son degré d'ordre à partir d'un 

état complètement α désordonné. Cependant, la concentration d'Al dans cet alliage est de 4%. 

On ne peut donc pas s'attendre à la formation d'une phase ordonnée. G. Athanassiadis et 

al.[226], ont montré que l'interaction répulsive entre Al et Ge améliore l'ordre de l'alliage Fe-

Al-Ge étudié dans leur travail. Cette répulsion conduit au regroupement des atomes de Fe et 

Ge pour former les noyaux de la phase ordonnée. Dans cet alliage, la première contraction 

n'est pas dupliquée et apparaît à plus basse température par rapport à l'alliage Fe-8%at. Ge, 

ceci peut être dû à l'effet de l'Al qui accélère cette transition, 

- Une expansion dans l'intervalle de température [400-500°C] avec un maximum à 418°C, liée 

à la diminution du paramètre d'ordre de la phase ordonnée D03 et à la formation de la phase 

semi-ordonnée B2, 

- La contraction observée autour de 567°C liée à l'augmentation du degré d'ordre de cette 

dernière phase. 

 

Figure IV.9: courbe de chauffe  de l’alliage Fe-8% at. Ge homogénéisé 2 h à 1000 °C puis 

trempé à l'eau (vitesse de chauffe 10 °C/min). 
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Figure IV.10: courbe de chauffage de l’alliage Fe-8% at. Ge- 4% at. Al homogénéisé pendant 

2 h à 1000 °C puis trempé à l'eau (vitesse de chauffe 10 °C/min).  

b. Mesures électrochimique 

Les courbes de polarisation (intensité-potentiel) fournissent des informations précieuses sur le 

comportement des alliages étudiés immergés dans une solution contenant 0,05M H2SO4 (en 

ce qui concerne leur aptitude à la passivation et leur tendance à la corrosion).  

L'analyse de ces courbes permet d'estimer les paramètres électrochimiques (Ecorr, Icorr, βa, 

βc) des alliages étudiés présentés dans le tableau  IV.3. Il est important de noter que la forme 

et les caractéristiques des courbes sont très sensibles à la composition de l'alliage, leur histoire 

thermique, leur état structural, etc. [227].D'où l'importance ici d'étudier l'effet de l'état 

ordonné et de la composition des alliages.  

La Figure. IV.11montre la superposition des courbes de polarisation du Fe-8%at.Ge, 

homogénéisé pendant 2 h a 1000°C puis trempé à l'eau ou homogénéisé puis refroidi à l'air. 

Le refroidissement à l'air conduit à la formation de la phase d'équilibre dans l'alliage étudié (la 

formation de la phase ordonnée D03) comme déjà mentionné ci-dessus. Notons qu'il y a un 

déplacement du potentiel de corrosion (Ecorr) vers des valeurs plus négatives pour le Fe-

8%at. Ge. On note un déplacement du potentiel de corrosion (Ecorr) vers des valeurs plus 
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négatives pour l'échantillon de Fe-8at.%Ge homogénéisé puis refroidi à l'air où Ecorr est 

approximativement de -346,79 mV pour le Fe-8%at.Ge à l'état trempé et de -473,20 mV pour 

le même alliage à l'état ordonné (Tableau IV.3). 

Ce décalage du potentiel de corrosion peut être expliqué par la corrosion galvanique qui peut 

se former entre les domaines ordonnés D03 et la matrice. La différence de potentiel entre ces 

deux phases est la force motrice pour que les électrons se déplacent de l'anode vers la cathode 

et forment les cellules galvaniques. La seconde phase anodique (la phase ordonnée D03) se 

dégrade au contact de la matrice plus noble dans une cellule galvanique. Par conséquent, 

lorsque cette phase s'oxyde, il existe autour d'elle un champ de contrainte et un gradient de 

concentration. De sorte que la vitesse de corrosion augmente avec la diminution de la 

résistance à la polarisation (Rp). 

Pour l'alliage Fe-8%at. Ge-4%at. A1, la Figure. IV.12 ne montre aucune différence entre l'état 

ordonné et l'état désordonné, où les courbes de polarisation ont la même valeur de potentiel de 

corrosion (Tableau IV.3). Ceci est probablement dû à la petite fraction de la phase ordonnée 

formée dans cet alliage. 

Les courbes de polarisation représentées dans la Figure. IV.13 des deux alliages étudiés Fe-

8%at. Ge, Fe-8%at. Ge-4%at. Al homogénéisés pendant 2 heures à 1000°C et trempés à l'eau, 

ont la même forme. Cependant, le potentiel de corrosion est de l'ordre de -346,79 mV pour le 

Fe-8%at. Ge et de -333,57 mV pour le Fe-8%at. Ge-4%at. A1 (Tableau IV.3). Ce décalage 

peut s'expliquer par l'effet de la composition de l'alliage étudié qui influence la vitesse de 

corrosion de plusieurs façons, comme le changement du potentiel et des propriétés de la 

couche de passivation. Le film passif formé sur la surface du Fe-8% at.Ge, est moins 

protecteur que celui formé sur le second alliage. Ceci peut s'expliquer par la formation de 

deux couches protectrices (oxyde d'Al + oxyde de Fe) à la surface de l'échantillon de Fe-

8%at. Ge-4%at. Al. Ainsi, l'ajout d'Al améliore la formation de la couche passive formée à la 

surface de l'alliage étudié. On peut dire que la présence d’Al ralentit le processus 

électrochimique dans ce type d'alliage. La Figure. IV.14 montre qu'il y a un déplacement du 

potentiel de corrosion vers des valeurs plus négatives pour l'échantillon de Fe-8%at. Ge 

homogénéisé pendant 2 h à 1000°C puis refroidi à l'air, ce qui s'accompagne de 

l'augmentation de la densité de courant, on peut donc dire que l'érosion du Fe-8%at. Ge à 

l'état ordonné est plus rapide que dans l'alliage de Fe-8%at. Ge-4%at. Al. 
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Le courant aux branches anodiques des différentes courbes est presque constant, ce qui 

suggère que le film formé à la surface des échantillons étudiés est stable et protège l'alliage. 

Tableau IV.3 : Paramètres électrochimiques des alliages étudiés dans 0,05 mol/l H2SO4 à 

25°C. 

 

 

 

Alliage 
Ecorr 

(mV) 

Icorr 

(µA) 

βa 

(mV) 
βc (mV) V (mm/an) Rp(Ω/cm2) 

Fe-8% at. GeHomogenized 

and water quenched 
-346,79 233,50 83,70 230,70 0, 07 x 10-3 123,00 

Fe-8% at. Ge 

Homogenized and air cooled. 

- 

489,50 
473,20 173,80 227,10 

0, 140 x 10-

3 
88,61 

Fe-8% at. Ge-4% at. 

AlHomogenized and water 

quenched 

-333,57 30,42 54,40 171,80 0,009 x 10-3 578,44 

Fe-8% at.Ge-

4%at.AlHomogenized and 

air cooled. 
-334,93 104,25 68,30 222,70 0,03  x 10-3 219,53 
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Figure IV.11 : Courbes de polarisation d'un alliage Fe-8% at. Ge homogénéisé pendant 2 h à 
1000°C puis trempé à l'eau et refroidi à l'air immergé dans 0,05 mol/l H2SO4 

 

Figure IV.12 : Courbes de polarisation d'un alliage Fe-8% at. Ge- 4% at. Al homogénéisé 

pendant 2 h à 1000°C puis trempé à l'eau et refroidi à l'air immergé dans 0,05 mol/l H2SO4. 
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Figure IV.13: Courbes de polarisation de deux alliages étudiés, Fe-8% at. Ge et Fe-8% at.Ge- 

4% at. Al, homogénéisé pendant 2 h à 1000°C et trempé a l’eau puis immergés dans 

0,05 mol/l H2SO4. 

 

 

Figure IV.14: Courbes de polarisation de deux alliages étudiés, Fe-8% at. Ge et Fe-8% at.Ge- 

4% at. Al homogénéisé pendant 2 h à 1000°C et refroidis a l’air puis immergés dans 

0,05 mol/l H2SO4 

 

c. Caractérisation magnétique 

L'évolution des paramètres magnétiques peut être expliquée par les transformations de phase 

et les phénomènes de diffusion qui se produisent pendant le recuit des alliages étudiés. La 

variation de l'aimantation à saturation (Ms) est contrôlée par la composition chimique locale 

de la phase magnétique. 
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Dans ce travail, les courbes d'hystérésis ont été mesurées par la technique de magnétométrie à 

échantillon vibrant (VSM). Le comportement magnétique des alliages Fe-8%at.Ge et Fe-

8%at. Ge-4%at. Al étudiés est similaire à celui des matériaux ferromagnétiques. Les valeurs 

de Ms, de l'aimantation rémanente (Mr) et du champ coercitif (Hc) sont indiquées dans le 

tableau IV.4. 

La Figure IV.15montre les boucles d'hystérésis magnétiques de l'alliage Fe-8%at.Ge 

homogénéisé pendant 2 h à 1000°C puis trempé à l'eau ou homogénéisé puis refroidi à l'air. 

Les résultats indiquent que la réponse magnétique est presque la même dans les deux cas, où 

Ms = 202,7 emu / g pour l'alliage Fe-8%at.Ge à l'état désordonné et Ms = 200,3 emu/g pour le 

même alliage à l'état ordonné (Tableau IV.4). Cependant, à l'état ordonné, le cycle d'hystérésis 

de cet alliage est très étroit comparé à celui de l'état désordonné et il est également caractérisé 

par un faible champ coercitif. Ceci est probablement dû à l'effet de défaut dans la structure 

désordonnée qui inhibe le mouvement des parois de Bloch. L'alliage présente donc une perte 

magnétique très faible, ce qui indique que la phase désordonnée D03 est ferromagnétique et 

que, dans ce cas, l'alliage se comporte comme un matériau magnétique doux. 

Les courbes d'hystérésis de l'alliage Fe-8%at. Ge-4%at. A1 sont présentées sur la figure IV.8. 

Même observation que pour l'alliage précédent, en fait, on note que le cycle d'hystérésis à 

l'état ordonné pour cet alliage est très étroit comparé à celui de l'état désordonné avec un 

faible champ coercitif. L'alliage passe donc très peu de perte magnétique, ce qui indique que 

la phase ordonnée D03 formée lors du refroidissement à l'air est ferromagnétique et que 

l'alliage se comporte comme un matériau magnétique doux. 

Les résultats indiquent que la faible réponse magnétique de l'alliage Fe-8%at. Ge-4%at. A1 

est enregistrée après le refroidissement à l'air (Tableau IV.4) où Ms = 213,13 emu/g dans l'état 

désordonné et Ms = 203,31 emu / g dans l'état ordonné. Notez que la saturation est atteinte 

plus rapidement dans l'alliage Fe-8%at. Ge que dans l'alliage qui contient Al (Tableau IV.4). 

Ms est donc liée à la composition chimique. 

Une augmentation de la pente des courbes M (H) correspond à une augmentation de la 

perméabilité magnétique, ce qui est particulièrement souhaitable pour des applications 

pratiques de capteurs ou d'actionneurs [228]. Cet effet est observé pour l'alliage Fe-8% at. Ge 

refroidi à l'air par rapport à l'alliage Fe-8%at. Ge-4%at. Al dans le même état. 
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Tableau IV.4 : Paramètres magnétiques des deux alliages étudiés après différents traitements 

thermiques. 

 

 

Figure IV.15: courbe M-H de l'alliage Fe-8%at. Ge homogénéisé pendant 2 h à 1000°C puis 

trempé à l'eau et homogénéisé puis refroidi à l'air. 

Alliage 

Ms 

(emu/g) 

Mr 

(emu/g) Hc(T) 

Fe-8%  at. Ge homogénéiser et trempé a l’eau 202.70 0.078 6.715E-5 

Fe-8% at. Ge homogénéiser et refroidie a l’air. 200.30 0.111 2.261E-4 

Fe-8% at. Ge-4% at. Al  homogénéiser et trempé a l’eau 213.13 0.065 1.061E-4 

Fe-8% at.Ge-4%at.Al homogénéiser et refroidie a l’air 203.31 0.043 3.133E-5 
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Figure IV.16: courbe M-H de l'alliage Fe-8%at. Ge-4% at.Al homogénéisé pendant 2 h à 

1000°C puis trempé à l'eau et homogénéisé puis refroidi à l'air.

 

Figure IV.17: courbe M-H de deux alliages étudiés : Fe-8% at. Ge et Fe-8%at. Ge-4% at. Al 

homogénéisés pendant 2 h à 1000°C puis refroidis à l'air. 
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Conclusion générale 

Le présent travail est devisé en deux parties : 

Partie 1 : 

Les rubans minces de Fe70Al30 et de Fe70Al20Cr10 ont été préparés par filage à chaud et 

leurs propriétés structurelles, de transport d'électrons et magnétiques ont été explorées en 

fonction du traitement thermique. Les anomalies exothermiques sur les courbes DSC sont 

attribuées aux processus d'ordre atomique qui sont confirmés par la diffraction des rayons X. 

La résistivité du Fe70Al30 et du Fe70Al20Cr10 a été étudiée. La résistivité de Fe70Al20Cr10 

est deux fois plus grande que celle de Fe70Al30. Une forte influence du Cr sur le 

comportement de magnétisation est également constatée : alors que le ruban de Fe70Al30 est 

fortement ferromagnétique, le ruban de Fe70Al20Cr10 semble être caractérisé par un 

comportement superparamagnétique. Un petit effet de biais d'échange est trouvé dans le ruban 

Fe70Al30 recuit, qui peut être lié à l'agrégation antiferromagnétique. Les résultats constituent 

une base solide pour les études ultérieures de la physique des effets observés 

expérimentalement. 

Partie 2 : 

L’étude des transformations de phase et des propriétés physiques des alliages Fe-8% at. Ge et 

Fe-8% at.Ge-4% at. Al,a été faite dans deux conditions différentes : trempe à l'eau et 

refroidissement à l'air. Dans le système Fe-Ge, il est connu que la trempe élimine la formation 

de la phase ordonnée D03, alors qu'un refroidissement lent conduit à sa formation. Les 

analyses dilatométriques obtenues montrent que les transformations de phase dans les alliages 

étudiés sont de type ordre-désordre. L'ajout d'une petite quantité d'Al dans l'alliage Fe-8% 

at.Ge conduit à l'accélération des processus d'ordre en raison de l'interaction répulsive entre 

Al et Ge, ce qui améliore l'état d'ordre dans l'alliage Fe-8% at. Ge-4% at.Al étudié.La 

formation de la phase ordonnée D03 après un refroidissement lent de l'alliage Fe-8% at.Ge, 

conduit à une corrosion galvanique qui se forme entre les domaines ordonnés et la matrice. La 

phase ordonnée se dégrade au contact de la matrice, ce qui conduit à l'augmentation de la 

corrosion pour cet alliage à l'état ordonné. La technique de magnétométrie à échantillon 

vibrant (VSM) a été utilisée dans ce travail pour étudier les propriétés magnétiques de deux 

alliages Fe-8% at. Ge et Fe-8% at.Ge-4% at. Ge et Fe-8% at.Ge-4% at. Ge, et dériver les 

valeurs de (Ms), (Mr) et (Hc) pour ces alliages. L'évolution de l'aimantation à saturation Ms 
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est contrôlée par la composition chimique locale de la phase magnétique, où les résultats 

obtenus montrent que la saturation est atteinte plus rapidement dans l’alliage Fe-8% at. Ge. La 

formation de la phase ordonnée D03 dans les deux alliages étudiés, conduit à une très faible 

perte magnétique. Ceci indique que la phase ordonnée est ferromagnétique et que l'alliage se 

comporte comme un matériau magnétique doux, applicable comme matériau magnétostrictif. 

La comparaison des courbes d'hystérésis magnétique des deux alliages étudiés à l'état ordonné 

montre qu'il y a une augmentation de la pente de la courbe M (H) de l'alliage Fe-8% at. Ge par 

rapport à celle de l'alliage Fe-8% at. Ge-4% at. A1. Cela correspond à une augmentation de la 

perméabilité magnétique, ce qui est souhaitable pour des applications pratiques de capteurs ou 

d'actionneurs.  
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Résumé Thèse MESSAI Imad intitulée : 

Particularité de la transition ordre-désordre 
suivant l’alliage étudié 

 

     Les composés intermétalliques ordonnés ont suscité un grand intérêt  pour des raisons 

scientifiques et leurs éventuelles applications technologiques. Ces matériaux sont largement 

utilisés comme matériaux structuraux à haute température, matériaux fonctionnels pour des 

applications scientifiques, comme barrières de diffusion, et comme contacts et 

interconnexions en microélectronique.  

     Le développement d'une microstructure dans les matériaux et alliages est généralement lié 

à une transformation de phases qui revêt une grande importance dans le traitement des 

matériaux ; la compréhension des divers aspects des transformations de phases est  donc 

nécessaire pour la maîtrise de la technologie des matériaux. 

     Dans le présent travail on a étudié quelques propriétés physiques des alliages 

intermétalliques Fe-Al et Fe-Ge, ainsi que l’effet de l’addition du troisième élément sur les 

différentes propriétés physiques de ces alliages. 

    Les rubans avec des compositions nominales de Fe70Al30 et Fe70Al20Cr10 (at. %), ont 

été préparés par la technique de filage à chaud après avoir coupé de petits morceaux des 

lingots d'alliages maîtres obtenus par la fusion d'une composition de haute pureté (99,9 % en 

poids) dans un four à induction sous vide. Les rubans obtenus sont approximativement de 20 

cm de longueur, 2 cm de largeur et 47 µm d'épaisseur. Le traitement thermique des 

échantillons, réalisé selon l'expérience de notre groupe de recherche, qui dans tous les cas ont 

été découpés en carrés de 2cm2 puis scellés dans un tube de quartz sous vide, a été le suivant : 

premièrement, les échantillons ont été homogénéisés à 1100 °C pendant 2 heures pour 

éliminer la contrainte résiduelle causée par le filage à l'état fondu et obtenir la phase 

désordonnée A2, puis trempés dans l'eau froide. Deuxièmement, un recuit à différentes 

températures suivi d'une trempe à l'eau pour montrer la transformation de phase de la phase 

désordonnée A2 à la phase ordonnée DO3 et la transformation de second ordre de DO3 à 
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l'ordre B2. Pour les mesures de résistivité, ils ont été recuits pendant une heure à 300, 500 et 

700 °C. La composition réelle des rubans a été déterminée par la spectroscopie de rayons X à 

dispersion d'énergie (EDS) dans le microscope électronique à balayage Jeol 7100 (SEM) en 

balayant la face supérieure des rubans. Les mesures de diffraction des rayons X (XRD) des 

rubans après différents traitements thermiques ont été réalisées à température ambiante à 

l'aide du diffractomètre Panalytical Empyrean avec le rayonnement CuKα. Les dépendances à 

la température de la résistivité ont été enregistrées par une méthode à 4 points disponible dans 

l'instrument Jandel Model RM 3000. Un calorimètre SETARAM DSC 131 a été utilisé pour 

déterminer les effets DSC liés à la réaction d’ordre des phases pendant le chauffage de 25 °C 

à 625 °C avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min. Les données de magnétisation ont été 

recueillies sous des champs magnétiques allant jusqu'à 2 T avec un magnétomètre à 

échantillon vibrant (VSM) de type Faraday (Manics). 

     Les rubans minces de Fe70Al30 et de Fe70Al20Cr10 ont été préparés par filage à chaud et 

leurs propriétés structuralles, de transport d'électrons et magnétiques ont été explorées en 

fonction du traitement thermique. Les anomalies exothermiques sur les courbes DSC sont 

attribuées aux processus de mise en ordre atomique qui sont confirmés par la diffraction des 

rayons X. La résistivité de Fe70Al30 et de Fe70Al20Cr10 a été étudiée. La résistivité de 

Fe70Al20Cr10 est deux fois plus grande que celle de Fe70Al30. Une forte influence du Cr sur 

le comportement de magnétisation est également constatée : alors que le ruban de Fe70Al30 

est fortement ferromagnétique, le ruban de Fe70Al20Cr10 semble être caractérisé par un 

comportement superparamagnétique. Un petit effet de biais d'échange est trouvé dans le ruban 

Fe70Al30 recuit, qui peut être lié à l'agrégation antiferromagnétique 

     Les alliages à base de fer utilisés dans cette étude ont la composition atomique nominale 

Fe-8 % Ge, Fe-8 % Ge-4 % Al. Ils sont fondus dans un four à induction Balzers sous 

atmosphère d'argon avec 99,99 % Fe, 99,99 % Ge, et 99,99 % Al. 

     Les transformations de phase dans ces alliages ont été étudiées par analyse dilatométrique, 

sous argon à l'aide d'un dilatomètre NETZSCH DIL 402 C relié à un micro-ordinateur avec un 

logiciel d'analyse des résultats obtenus. Les échantillons ont d'abord été homogénéisés 

pendant 2 h à 1000°C puis trempés à l'eau. Des échantillons cylindriques de 5 mm de 

diamètre et de 20 mm de longueur ont été utilisés pour l'analyse dilatométrique. Le cycle 

thermique appliqué consistait à chauffer de la température ambiante à 1000°C avec une 

vitesse de chauffage de 10°C/min. Le dispositif expérimental utilisé pour les mesures 
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électrochimiques comprend un logiciel de potentiostat de type Bio-Logic SAS SP-300 pour 

l'acquisition et le traitement des données numériques. De plus, un magnétomètre à échantillon 

vibrant (VSM) est utilisé pour effectuer les mesures magnétiques. 

     L’étude des transformations de phase et des propriétés physiques des alliages Fe-8% at. Ge 

et Fe-8% at.Ge-4% at. Al, a été faite dans deux conditions différentes : trempe à l'eau et 

refroidissement à l'air. Dans le système Fe-Ge, il est connu que la trempe élimine la formation 

de la phase ordonnée D03, alors qu'un refroidissement lent conduit à sa formation. Les 

analyses dilatométriques obtenues montrent que les transformations de phase dans les alliages 

étudiés sont de type ordre-désordre. L'ajout d'une petite quantité d'Al dans l'alliage Fe-8% 

at.Ge conduit à l'accélération des processus d'ordre en raison de l'interaction répulsive entre 

Al et Ge, ce qui améliore l'état d'ordre dans l'alliage Fe-8% at. Ge-4% at.Al étudié. La 

formation de la phase ordonnée D03 après un refroidissement lent de l'alliage Fe-8% at.Ge, 

conduit à une corrosion galvanique qui se forme entre les domaines ordonnés et la matrice. La 

phase ordonnée se dégrade au contact de la matrice, ce qui conduit à l'augmentation de la 

corrosion pour cet alliage à l'état ordonné. La technique de magnétométrie à échantillon 

vibrant (VSM) a été utilisée dans ce travail pour étudier les propriétés magnétiques de deux 

alliages Fe-8% at. Ge et Fe-8% at. Ge-4% at. Ge et Fe-8% at. Ge-4% at. Ge, et dériver les 

valeurs de (Ms), (Mr) et (Hc) pour ces alliages. L'évolution de l'aimantation à saturation Ms 

est contrôlée par la composition chimique locale de la phase magnétique, où les résultats 

obtenus montrent que la saturation est atteinte plus rapidement dans l’alliage Fe-8% at. Ge. La 

formation de la phase ordonnée D03 dans les deux alliages étudiés, conduit à une très faible 

perte magnétique. Cela indique que la phase ordonnée est ferromagnétique et que l'alliage se 

comporte comme un matériau magnétique doux, applicable comme matériau magnétostrictif. 

La comparaison des courbes d'hystérésis magnétique des deux alliages étudiés à l'état ordonné 

montre qu'il y a une augmentation de la pente de la courbe M (H) de l'alliage Fe-8% at. Ge par 

rapport à celle de l'alliage Fe-8% at. Ge-4% at. A1. Cela correspond à une augmentation de la 

perméabilité magnétique, ce qui est souhaitable pour des applications pratiques de capteurs ou 

d'actionneurs.  
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Abstract of Thesis titled: 

Particularity of the order-disorder phase 
transition depending on the studied alloy 

 
Ordered intermetallic compounds have attracted a great deal of interest for scientific reasons 

and their potential technological applications. These materials are widely used as high-

temperature structural materials, as functional materials for scientific applications, as 

diffusion barriers, and as contacts and interconnections in microelectronics. 

The development of a microstructure in materials and alloys is generally linked to a phase 

transformation, which is of great importance in materials processing; understanding the 

various aspects of phase transformations is necessary for mastering the materials technology. 

In the present work we have studied some physical properties of Fe-Al and Fe-Ge 

intermetallic alloys, as well as the effect of the addition of the third element on the different 

physical properties of these alloys. 

The ribbons with nominal compositions of Fe70Al30 and Fe70Al20Cr10 (at. %), were prepared 

by melt-spinning technique after cutting small pieces from the master alloys ingots obtained 

by melting a high purity composition (99.9 wt% ) in induction vacuum furnace. The obtained 

ribbons are approximately of 20 cm of length, 2cm of width and 47 µm of thickness. The heat 

treatment of the specimens where performed according to our research group experience, 

which in all cases were cutted to squares of 2cm2 then sealed in an evacuated quartz tube, was 

as follows: firstly, the samples were homogenized at 1100 °C for 2 hours to remove the 

residual stress caused by the melt spinning and obtain disordered phase A2, then quenching in 

cold water. Secondly, an annealing at different temperatures followed by water quenching to 

show the phase transformation from disordered A2 to ordered DO3 and the second order 

transformation from DO3 to B2 order. For resistivity measurements, they were annealed for 1 

hour at 300, 500 and 700 °C. An actual composition of the ribbons was determined by the 

energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS) in the Jeol 7100 scanning electron microscope 

(SEM) by scanning the upper side of the ribbons. X-ray diffraction (XRD) measurements of 

the ribbons after different heat treatments were performed at room temperature using 
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Panalytical Empyrean diffractometer with CuKα radiation. The temperature dependences of 

resistivity were recorded by a 4-point method available in Jandel Model RM 3000 instrument. 

A SETARAM DSC 131 calorimeter was used to determine DSC effects related to the 

reordering phase reaction during heating from 25 °C to 625 °C with a heating rate of 10 

°C/min. Magnetization data were collected under magnetic fields up to 2 T with a vibrating 

sample magnetometer (VSM) type Faraday magnetometer (Manics). 

The Fe70Al30 and Fe70Al20Cr10 thin ribbons have been prepared by melt-spinning and their 

structural, electron transport and magnetic properties have been explored as a function of heat 

treatment. The exothermal anomalies on DSC curves are attributed to the atomic ordering 

processes which are confirmed by the X-ray diffraction. The resistivity of Fe70Al20Cr10 is two 

times larger than the one of Fe70Al30. A strong influence of Cr on the magnetization behavior 

is also found: whereas the Fe70Al30 ribbon is strongly ferromagnetic, the Fe70Al20Cr10ribbon 

appeared to be characterized by a superparamagnetic behavior. A small exchange bias effect is 

found in the annealed Fe70Al30 ribbon which can be related to the antiferromagnetic clustering. 

    Iron-based alloys used in this study have the nominal atomic composition Fe–8 % Ge, Fe–8 

% Ge–4 % Al. They are melted in a Balzers induction furnace under an argon atmosphere 

using 99.99% Fe, 99.99% Ge, and 99.99% Al. 

    The phase transformations in these alloys were studied using dilatometric analysis, under 

argon using NETZSCH DIL 402 C dilatometer connected to a microcomputer with software 

to analyze the obtained results. The samples were first homogenized for 2 h at 1000°C then 

water quenched. Cylindrical samples of 5 mm in diameter and 20 mm in length were used for 

dilatometric analysis. The applied thermal cycle consisted of heating from room temperature 

to 1000°Cwith a heating rate of 10°C/min. the experimental set-up used for the 

electrochemical measurements involves Bio-Logic SAS SP-300 type potentiostat software for 

acquisition and processing of digital data. Moreover, a vibrating sample magnetometer (VSM) 

is used to perform the magnetic measurements. 

    In the Fe-Ge system, it is known that quenching eliminates the formation of the D03 

ordered phase, while slow cooling leads to its formation. The dilatometric analysis obtained 

show that the phase transformations in studied alloys are order-disorder type. The addition of 

a small amount of Al in the Fe-8% at.Ge alloy leads to the acceleration of the ordering 

processes due to the repulsive interaction between Al and Ge which improves the order state 

in the Fe-8% at. Ge-4% at.Al studied alloy. The formation of the D03ordered phase after slow 
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cooling of the Fe-8% at.Ge alloy, leads to galvanic corrosion which forms between the 

ordered domains and the matrix. The ordered phase degrades on contact with the matrix, 

which leads to the increase of corrosion for this alloy in the ordered state. Vibrating sample 

magnetometer (VSM) technique used in this work to study the magnetic properties of two Fe-

8% at.Ge and Fe-8% at.Ge-4% at.Al alloys, and derive the values of (Ms), (Mr) and (Hc) for 

these alloys. The evolution of the saturation magnetization Ms is controlled by the local 

chemical composition of the magnetic phase, where, the obtained results show that saturation 

is reached more quickly in the Fe-8% at. Ge alloy. The formation of the D03ordered phase in 

the two studied alloys, leads to a very low magnetic loss. This indicates that the ordered phase 

is ferromagnetic and the alloy behaves like a soft magnetic material, applicable as 

magnetostrctive materials. The comparison of the magnetic hysteresis curves of two studied 

alloys in the ordered state shows that there is an increase in the slope of the M (H) curve of 

the Fe-8% at.Ge, alloy relative to Fe-8% at.Ge-4% at A1 alloy. This corresponds to an 

increase in magnetic permeability, which is desirable for practical sensor or actuator 

applications. 
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 ملخص أطروحة بعنوان :

 

غیر مرتب حسب الخلیط - خاصیة التحول الطوري مرتب
 المدروس

 
  

ا من الاھتمام لأسباب علمیة ولتطبیقاتھا التكنولوجیة  المتداخلةجذبت مركبات الفلزات ً ا كبیر ً المرتبة قدر

سُتخدم ھذه المواد على نطاق واسع كمواد ھیكلیة عالیة الحرارة، . المتعددة وظیفیة للتطبیقات مواد كت

  .العلمیة، كحواجز انتشار، كاتصالات وروابط في الإلكترونیات الدقیقة

ا بالتحول الطوري، وھو أمر لھ أھمیة كبیرة في  ً یرتبط تطویر البنیة المجھریة للمواد والسبائك عموم

ا ضروریًا لإتقان ً   .تكنولوجیات المواد معالجة المواد، كما یعد فھم الجوانب المختلفة للتحولات الطوریة أمر

، وكذا تأثیر Fe-Geو Fe-Alمن خلال ھذا العمل قمنا بدراسة بعض الخواص الفیزیائیة للسبائك المعدنیة 

 .إضافة عنصر ثالث على الخواص الفیزیائیة المختلفة لھذه السبائك

صھور ، باستخدام تقنیة الفتیل الم Fe70Al20Cr10و Fe70Al30تم تحضیر الأشرطة ذات التركیبات 

و تقطیعھ الى قطع صغیرة من السبائك الرئیسیة التي تم الحصول علیھا عن طریق صھر تركیبة عالیة 

 .في فرن الحث المغناطیسي) ٪ بالوزن99.9(النقاء 

تمت . میكرومتر 47سم وسمكھا  2سم،عرضھا  20یبلغ طول الشرائط التي تم الحصول علیھا حوالي 

ا لتجربة مجموعتنا البحثیة، والتي تم تقطیعھا في جمیع المعالجة الحراریة للعینات التي  ً تم إجراؤھا وفق

تم الغلق عنھا في أنبوب كوارتز مفرغ من الھواء، على النحو  ثم. 2سم 2الحالات إلى مربعات بمساحة 

 :التالي

دورانتقنیة درجة مئویة لمدة ساعتین لإزالة الضغط المتبقي الناجم عن  1100تم تجانس العینات عند : أولاً 

  .، ثم التبرید في الماء الباردA2الفتیل المصھور والحصول على الطور الغیر مرتب

 ً ً بالتبرید المائي لإظھار تحول الطور من الطور : ثانیا الغیر A2التلدین عند درجات حرارة مختلفة متبوعا

المقاومة ة لقیاسات بالنسب. B2والتحول من ھذا الاخیر الى الطورالمرتب DO3مرتب إلى الطور المرتب

تم تحدید التركیب الفعلي للأشرطة . درجة مئویة 700و 500و 300تلدینھا لمدة ساعة واحدة عند لقد تم 

 Jeolفي المجھر الإلكتروني الماسح ) EDS(بواسطة التحلیل الطیفي للأشعة السینیة المشتتة للطاقة 

7100) SEM (عن طریق مسح الجانب العلوي من الأشرطة. 
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للأشرطة بعد معالجات حراریة مختلفة في درجة حرارة ) XRD(إجراء قیاسات حیود الأشعة السینیة تم و

كما تم . CuKαمع إشعاع  Panalytical Empyreanالغرفة باستخدام مقیاس حیود الاشعة السینیة

. Jandel Model RM 3000نقاط بواسطة أداة  4تسجیل اعتماد المقاومة على درجة الحرارة بطریقة 

المتعلقة بتفاعل  DSCلتحدید تأثیرات  SETARAM DSC 131ثم استخدم مقیاس السعرات الحراریة 

درجات  10درجة مئویة بمعدل تسخین  625درجة مئویة إلى  25مرحلة إعادة الترتیب أثناء التسخین من 

باستخدام  T 2وبالنسبة لبیانات المغنطة فتم جمعھا تحت مجالات مغناطیسیة تصل إلى . دقیقة/ مئویة 

 ).Manics(من نوع فاراداي ) VSM(مقیاس مغناطیسیة العینة الاھتزازیة 

عن طریق تقنیة الفتیل المصھور وتم  Fe70Al20Cr10و Fe70Al30تم تحضیر الأشرطة الرقیقة 

. استكشاف خصائصھا الھیكلیة وتنقل الإلكترونات والخصائص المغناطیسیة كوظیفة للمعالجة الحراریة

إلى عملیات الترتیب الذري التي یؤكدھا حیود  DSCتاثیرات الطاردة للحرارة على منحنیات ال تنسب

  . الأشعة السینیة

ا .Fe70Al30أكبر مرتین منھا لدى المركب Fe70Al20Cr10المقاومة الكھربائیة للمركبات كما تم أیضً

و مغناطیسیة قویة، ذ Fe70Al30في حین أن الشریط : على سلوك المغنطة Crملاحظة تأثیر قوي لـ 

تم العثور على تأثیر تحیز صغیر . یتمیز بسلوك مغناطیسي فائق Fe70Al20Cr10یبدو أن الشریط 

ا بالتجمعات المغناطیسیة المضادة Fe70Al30للتبادل في شریط  ً  .الملدن والذي یمكن أن یكون مرتبط

 Fe–8%لتركیب الذري الاسمي تحتوي السبائك ذات الأساس الحدیدي المستخدمة في ھذه الدراسة على ا

Ge ،Fe–8% Ge–4% Al . التي تم صھرھا في فرن الحثBalzers بوجود غاز الأرغون

 Al)%99.99(، وFe ،(99.99%) Ge)%99.99(باستخدام

تمت دراسة تحولات الطور في ھذه السبائك باستخدام التحلیل التمددي، تحت الأرغون باستخدام مقیاس 

المتصل بجھاز كمبیوتر صغیر مزود ببرنامج لتحلیل النتائج التي تم  NETZSCH DIL 402 Cالتمدد

ً لمدة ساعتین عند . الحصول علیھا . في الماءتبریده سریعادرجة مئویة ثم تم  1000تم تجانس العینات أولا

تتكون الدورة الحراریة المطبقة . مم للتحلیل التمددي 20مم وطول  5تم استخدام عینات أسطوانیة بقطر 

. دقیقة/ درجة مئویة  10درجة مئویة بمعدل تسخین  1000التسخین من درجة حرارة الغرفة إلى  من

من  Bio-Logic SAS SP-300یتضمن الإعداد التجریبي المستخدم للقیاسات الكھروكیمیائیة برنامج 

مقیاس  علاوة على ذلك، یتم استخدام. للحصول على البیانات الرقمیة ومعالجتھا Potentiostatالنوع 

  .لإجراء القیاسات المغناطیسیة) VSM(مغناطیسیة العینة الاھتزازیة 

، بینما یؤدي التبرید البطيء D03أن التبرید یلغي تكوین الطور المنظم  Fe-Geمن المعروف في نظام 

أظھر التحلیل التمددي الذي تم الحصول علیھ أن التحولات الطوریة في السبائك المدروسة . إلى تكوینھ

إلى تسریع  Fe-8% at.Geفي سبیكة  Alتؤدي إضافة كمیة صغیرة من . من نوع غیرمرتب ھي
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 Fe-8% at. .Ge-4%مما یحسن حالة الترتیب في  Geو Alعملیات الترتیب بسبب التنافر بین ذرات

at.Al .یؤدي تكوین الطور المرتبD03  بعد التبرید البطيء لسبائكFe-8% at.Ge إلى تآكل كلفاني ،

یتحلل الطور المرتب عند ملامستھ للشبكة البلوریة مما یؤدي إلى زیادة . بین المجالات المرتبةیتشكل 

في ) VSM(تم استخدام تقنیة مقیاس مغناطیسیة العینة الاھتزازیة . التآكل لھذه السبیكة في الحالة المطلوبة

، واستخلاص Fe-8% Ge-4% Alو عند. Fe-8% Geھذا العمل لدراسة الخواص المغناطیسیة لسبائك 

من خلال التركیب  Msیتم التحكم في تطور مغنطة التشبع . لھذه السبائك) Hc(و ) Ms) ،(Mr(قیم 

الكیمیائي المحلي للطور المغناطیسي، حیث أظھرت النتائج التي تم الحصول علیھا أنھ یتم الوصول إلى 

 .Fe-8% Geالتشبع بسرعة أكبر في 

یشیر ھذا . في السبائك المدروسة إلى فقدان مغناطیسي منخفض للغایة D03یؤدي تكوین الطور المرتب 

إلى أن الطور المطلوب ھو مغنطیسي حدیدي وأن السبیكة تتصرف مثل مادة مغناطیسیة ناعمة، قابلة 

المدروستین في الحالة  كتینیتوضح مقارنة منحنیات التباطؤ المغناطیسي للسب. للتطبیق كمواد مغناطیسیة

 Fe-8% at.Ge-4% atنسبة إلىمقارنة بالFe-8%GeلـM (H)ن ھناك زیادة في میل منحنى المرتبة أ

A1 . وھذا یتوافق مع زیادة في النفاذیة المغناطیسیة، وھو أمر مرغوب فیھ لتطبیقات أجھزة الاستشعار أو

 .المشغلات العملیة
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