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Introduction

INTRODUCTION

C’est au cours de ses recherches relatives a 'effet de la vitesse de trempe sur les
limites de solubilité des alliages binaires que P. Duwez ([Kle60]) a découvert, en 1960, les
matériaux métalliques vitreux dans le systéme Au-Si. La matiére a 1’état amorphe était déja
connue depuis longtemps puisque c’est |’état structural des verres élaborés par
refroidissement naturel de mélanges d’oxydes fondus, mais c¢’était la premiere fois qu'un tel
¢tat était obtenu par refroidissement de composés essentiellement métalliques comme

AlhsSizs.

Les propriétés de ces nouveaux matériaux ont rapidement été identifides et leur
originalité a incité un grand nombre de recherches fondamentales et appliquées. Il a ainsi été
montre que ces alliages présentaient des particularités nouvelles par rapport aux matériaux
cristallisés, notamment au niveau de la configuration atomigue. Cela a permis 1’apparition de
diverses caractéristiques intéressantes, comme de bonnes propriétés mécaniques, physiques
ou bien chimiques ([Che80], [Mat82], {Amo83] et [Rap93]) ainsi quune grande résistance a

la corrosion, alors que cela n’avait encore jamais €t€ obtenu avec des alliages cristallisés,

Plus récemment, certains verres métalliques ont suscii¢ un grand intérét en tant que
précurseurs pour produire des matériaux nanocristallisés conservant une matrice vitreuse
résiduelle. Cette cristallisation partielle d’un matériau qui était entiérement vitreux a ainsi
permis d’améliorer les propriétés mécaniques ([Kim90] et [Che®1]), magnétiques douces
([Yos88] et [Suz90]) ou magnétiques dures ([Cro84] et [Ino95]). Mais cela a également
permis de créer des matériaux possédant de grandes capacités magnétostrictives en champ

faible. Or, ni ’alliage cristallisé, ni le verre d'origine ne possédait de telles caractéristiques.

Ces résultats ont conduit & une augmentation sensible de I’intérét porté aux alliages

vitreux et nanocristallisés ces 3 derniéres décennies. Les recherches ont notamment porté sur
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des maténiaux vitrifiables a des vitesses de refroidissement suffisamment faibles. A ce titre,
les alliages Pd-Ni-P ([Bag73]) et Pd-Cu-Si ([Che74]) ont fait I’objet d’une attention
particuliére puisqu’ils pouvaient &tre vitrifiés en cylindres massifs par trempe a I’eau, avec un
diamétre allant jusqu’a 3 mm pour le premier qui restera dailleurs comme la premiére

¢laboration d'un verre métallique massif.

Malgré tout, aucun autre systéme n’a pu étre vitrifié en massif jusqu’a la fin des
années 80, & cause des grandes vitesses de refroidissement, supérieures a 10° K.s™, qui étaient

nécessaires a la formation de tels matériaux.

Mais depuis, un nombre important de systémes donnant de tels verres avec des
vitesses critiques de refroidissement inférieures & 10° K.s!, ont été trouvés. Les premiers
systemes possédant cette caractéristique ont ¢té, dans I'ordre chronologique : Mg-Ln-TM
{[Ino88] et [[n089]), Ln-Al-TM (|Ino89-2] et [In090]), Zr-Al-TM ([Ino90-2] et [Ino93]), Zr1-
Ti-TM-Be ([Pek93]), Zr-(Ti,Nb,Pd)-Al-TM ([In095-2]) et enfin Fe-(Al,Ga)-(P,C,B,Si,Ge)
({Ino95-3] et [[n095-4]) en 1995 (Ln = lanthanide, TM = métal de transition).

On constate donc que 1995 représente une année charniére puisqu'elle marqua le début
d'une succession de découvertes de nouveaux verres métalliques massifs & base de fer, de
cobalt ou méme de nickel, avec des vitesses de refroidissement inférieures a 10° K.s™', afin
d'obtenir des matériaux ferromagnétiques massifs 4 température ambiante. Pourtant de
nombreux travaux avaient déja été menés, par le passé, au sujet des verres métalliques ferreux

sans pour autant obtenir de massifs.

C'est ainsi que, depuis la premiére synthése d'un verre a base de fer, en 1967 dans le
systéme Fe-P-C {([Duwé7]) 4 'aide de 1a technique dite de "piston et enclume” o0 une goutie
de l'alliage est écrasée entre 2 pistons en cuivre, un grand nombre de composés ferreux
avaient été développés avec, dans l'ordre chronologique, les systemes Fe-P-B ([Yam71]),
(Fe,Co,Ni)-P-B  [She74], (Fe,Co)-Si-B ([Kik75]), (Fe,Co,Ni)-(Cr,Mo,W)-C ([Ino78]),
(Fe,Co,Ni)-Zr ([Nos80]), (Fe,Co,Ni)-Hf ([Ino80]) et (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb)-B ([Ino80-2]) au

début des années 80,



Introduction

De plus, de bonnes propriétés magnétiques avaient ét¢ découvertes simultanément par
3 groupes de recherche en 1974, dans les systemes Fe-P-C ([Fuj74}), Fe-P-B ([Ega74]) et
(Fe,Co)-Si-B ([Kik75]). Les alliages vitreux (Fe,Co)-P-B et (Fe,Co)-Si-B ont méme été
utilisés industricllement en tant que matériaux magnétiques doux sous le nom de

"METGLASS" ([Rap93] et [Mas91]).

Il n'y eut plus de nouveauté concernant la synthése de tels matériaux durant les 15
années qui suivirent, de 1981 a 1995, hormis les alliages nanocristalling Fe-Si-B-Cu-Nb
("FINEMET") ([Yos88-2]) et Fe-(Zr,Nb)-B ("NANOPERM") ([Suz90]) qui ont é&té

développés en tant que matériaux magnétiques doux, respectivement en 1988 et 1990,

Or, il est bien connu que tous les verres décrits précédemment nécessitent de trés
grandes vitesses de refroidissement, supérieures 4 10° K.s™ et n'ont donc été produits qu'en
fils, feuilles minces ou en rubans d'épaisseur limitée & une cinquantaine de microns, & l'aide de
dispositifs de trempes sur roue ([Che80], {[Rap93] et [Met98]). Ceci a considérablement limité
leur champ d'application et c'est pour cela que de nombreuses recherches ont ét€¢ menées sur
ces matériaux, espérant trouver de nouveaux alliages & base de fer, possédant une plus grande
capacité a former un verre, tout en conservant ou méme en améliorant leurs propriétés

magnétiques douces.

Le systétme Fe-(Al,Ga)-(P,C,B,Si,Ge) fut donc le premier & donner des verres
métalliques massifs en barreaux atteignant les 2 mm de diamétre, en utilisant le procédé de
coulée en lingotiere de cuivre. Il a été¢ découvert, par la suite, que de nombreux autres
systémes donnaient également de tels massifs ferromagnétiques. On pourra citer les
principaux, par familles :
- (Fe,CoNi)-(Zr,Nb,Ta)-B ([Inc97] et [[n0o98]), (Fe,Co,Ni)—(Zr,Nb,Ta)-(Mo,W)-B
([Ino97] et [Ino98]) et Co-Fe-(Z1,Nb,Ta)-B ([Ito00]}

- Fe-(Al,Ga)-(P,C,B,Si) ([Ino97-2]), Fe-(Cr,Mo)-Ga-(P,C,B} ([She99]) et Fe-Ga-
(P,C.B) ([She00])

- (Fe,Co)-Ln-B ([Ino%9])
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Les résultats obtenus avec ces familles d'alliages nous sont alors apparus comme étant
particuliérement intéressants et prometteurs; une avancée au niveau de leurs principales
propri¢tés étant méme susceptible de donner naissance & des matériaux utilisables & l'état
massif & 'échelle industrielle.

Il nous a donc sembié tout & fait opportun de mener un travail de recherche, sur ces
verres métalliques massifs & base de fer, portant & la fois sur leurs propriétés de vitrification
ainsi que sur leurs propriétés magnstiques douces. L'objectif étant alors de développer un
systeme d'alliages permettant d'obtenir un matériau polyvalent en s'appuyant non seulement
sur une grande capacité de vitrification et de bonnes propriétés magnétiques, mais aussi sur
différentes propriétés caractéristiques de I'état vitreux, comme une importante résistance a la
corrosion ou bien encore une bonne résistance & l'usure et une haute dureté.

Nous avons donc étudié différents systémes en synthétisant des échantillons aussi bien
sous forme de massifs que sous forme de rubans, et cela par différentes méthodes. Ces
matériaux ont ensuite été caractérisés tant au niveau structural que magnétique, 13 encore, a

l'aide de différentes techniques.

Le premier chapitre de ce manuscrit apportera les notions nécessaires a la
compréhension de cette étude, alors que le second présentera les différentes méthodes
expérimentales et techniques d'analyses qui ont été utilisées lors de ce travail. Enfin, les
chapitres III, IV et V seront consacrés 4 la présentation des résultats, le premier traitant des
alliages pauvres en fer alors que les deux autres présenteront les résultats obtenus avec des
alliages a base de fer. Le chapitre IV traitera ainsi de la famille d'alliages conduisant
actuellement aux résultats les plus prometteurs d'aprés la littérature et le chapitre V portera sur

de nouvelles compositions chimiques n'ayant fait 'objet d'aucune étude,
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Chapitre I : Généralités

CHAPITRE I : GENERALITES

Ce premier chapitre sera consacré a la présentation des notions de base concernant
I'étude des verres métalliques. Aprés avoir rappelé le principe et les critéres conduisant 3 la
formation de ces matériaux, nous indiquerons comment se fait I'évaluation de la capacité d'un
alliage a2 former un verre avant de décrire le processus de cristallisation. Enfin, nous
donnerons les quelques différences existantes entre les verres métalliques minces et massifs
(hormis leur taille) puis nous aborderons les notions magnétiques utilisées au cours de ce

travail.

Avant toute chose, il est important de donner la définition d'un verre et celle d'un
amorphe et surtout de souligner la distinction entre ces deux notions qui, dans de nombreux

ouvrages consacrés au sujet, ont souvent €té utilisées indifféremment.

Par définition, un verre est un solide qui ne cristallise pas durant son refroidissement
depuis I'état liquide. En d'autres termes, un verre est un type d'amorphe particulier car obtenu
uniquement par refroidissement du liquide en fusion. Les autres matériaux solides non
cristallins sont, quant a eux, appelss amorphes, qu'ils aient ét¢ produits par évaporation sur
substrat, par €lectrolyse, par transition depuis I'état cristallin ou par toute autre technique que

celle de la trempe de l'alliage liquide.
La principale distinction au niveau des propriétés physiques de ces deux types de

matériaux réside dans la présence d'une température de transition vitreuse (T,) pour les verres

(voir définition au paragraphe suivant).
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Chapitre 1 : Généralités

I-1 Principes de base de la formation d'un verre métalligue

Lorsque le liquide d'un alliage métallique est refroidi, deux événements peuvent se
produire. Soit ce liquide cristallise 4 la température de fusion (Ty) lui correspondant, soit il
reste liquide en dessous de Ty et entre alors dans un état appelé "surfusion”, devenant de plus
en plus visqueux au fur et 4 mesure que la température est abaissée. Si aucune cristallisation
n'est déclenchée avant que la température ait atteint la valeur dite de température de transition
vitreuse Ty, qui est la température en dessous de laquelle ce liquide sera figé, nous aurons
alors formé un verre métallique. I est important de noter & ce niveau que Ty n'est pas une
caracteristique physique du matériau. Elle dépend de I'histoire thermique de celui-ci et il a été
observé que plus la vitesse de refroidissement (R) était faible, plus T, I'était €galement. De
méme, lorsque le verre est réchauffé, plus la montée en température est rapide, plus T, sera
clevée. D'un point de vue pratique, il est évident que cette température de transition vitreuse

doit €tre la plus élevée possible et, dans tous les cas, supérieure 4 la temperature ambiante.

Nous voyons donc bien que la stabilisation de l'alliage liquide en dessous de sa
temperature de fusion sera un paramétre essentiel pour la formation de verres métalliques. En
effet, seule une telle stabilisation thermique du liquide en surfusion conire la cristallisation
associ¢e 4 une vitesse de refroidissement suffisamment élevée pourra conduire 4 la
solidification de l'alliage dans une configuration atomique désordonnée. Or, cette stabilisation
dépend de la composition chimique du matériau et plus cette stabilisation sera importante,
moins la vitesse critique de refroidissement (R.) devra &tre élevée. Si la synthese de tels
matériaux requiert généralement de trés grandes vitesses de refroidissement, c'est dans le but
de supprimer ou de ralentir les nucléations cristallines et leur croissance, avant d'arriver & une

température inférieure & T,

Contrairement aux alliages cristallins, cet état solide est thermodynamiquement
métastable. Sa structure est souvent considérée comme étant proche de celle du liquide a un
nstant donné : c'est en quelque sorte une "photographie instantanée” de la structure du
liquide. Cet état est donc caractérisé par une absence totale d'ordre & longue distance et de

periodicité. Toutefois, il existe un ordre & courte distance dans les verres, au niveau des

12



Chapitre [ : Généralités

premiers voisins. Pour donner une idée de ce que représente un ordre a courte distance
uniquement, nous pouvons regarder, a titre indicatif, sur la figure I-1, la structure, en 2
dimensions, dun verre imaginaire en comparaison de la structure qu'il aurait dans I'état
cristallin. L'ordre a courte distance se limite ici aux premiers voisins puisque les atomes (a) en
noir, sont tous liés & 3 atomes (b) en blanc, et que chaque atome (b) est lui-méme hé a 2
atomes (a). L'ordre s'arréte la puisqu'il n'y a plus aucune similitude quant au positionnement
des seconds voisins et les liaisons n'ont aucun angle fixe formant par-1a méme des polyédres
de toutes tailles. Ti est toutefois important de bien noter la limite de ressemblance entre ia
structure de cet alliage binaire en 2 dimensions et les structures que peuvent avoir les verres

métalliques & nombreux composés et ayant 3 dimensions dont il sera l'objet dans cet ouvrage.

Atome (a)

O Atome (b)

Figure I-1 : Comparaison entre la structure cristalline (1) et la structure vitreuse (2), en

2 dimensions, d'un alliage binaire imaginaire.

13




Chapitre I : Généralités

Par ailleurs, & la différence des liquides & température ambiante, il n'existe pas de
deplacement atomique dans de tels matériaux. Les atomes peuvent néanmoins vibrer, plus ou
moins harmoniquement, autour de leurs sites désordonnés d'équilibre, si bien que la
dynamique du verre est caractéristique d'un solide. Le manque de modéles structuraux précis
provient de ce désordre atomique qui empéche toute description absolue comme pour les
composes cristallins. La structure d'un cristal parfait est entiérement décrite par la position des
atomes & l'intérieur d'une cellule unitaire et par les symétries de translation permettant de
reproduire cette cellule dans l'espace. Une description totale de la structure du verre
nécessiterait la détermination des coordonnées de chaque atome dans le composé, tiche bien
entendu impossible et qui ne permettrait en aucun cas de connaitre la structure d'un autre

VEITe.

La particularité¢ d'une telle solidification d'un liquide, sans réarrangement des atomes
en réseaux cristallins, peut &tre également caractérisée en tragant la variation du volume de
l'alliage en fonction de la température (voir figure I-2). Le processus de cristallisation par
refroidissement est accompagné par un changement brutal de ce volume & T; alors que la
formation d'un verre métallique est simplement caractérisée par une diminution graduelle de
la pente de la courbe a partir de Ty pour une vitesse Ry. Si le refroidissement s'effectue & une
vitesse R, inférieure & R, alors cela donnera une autre courbe avec Ty, inférieure & Ty, Des
comportements similaires sont observés lorsque ce sont l'entropie () et l'enthalpie (H) qui

sont tracées en fonction de la température,
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Volume |
liquide "surfondu" liquide
Rl
verre
R2<R]
cristal
— |
Ty Ty T; Température

Figure [-2 : Schéma du changement de volume en fonction de la température lors de la
formation d'un verre métallique. Le changement de volume accompagnant

la cristallisation est ¢galement montre.

I-2 Critéres de formation d'un verre métallique

Il n'existe, a priori, aucune raison empéchant la formation d'un verre pour un composé
donné. Le probléme réside, en fait, au niveau de la vitesse de refroidissement qu'il est
nécessaire d'appliquer pour figer le liquide avant qu'il ne cristallise et, selon le choix du
composé, celle-ci peut s'avérer "hors d'atteinte”. En effet, les moyens techniques de trempe ne
permettent pas aujourd’hui d'atteindre des vitesses supérieures a 10° K.s™, vitesses nettement
inférieures, par exemple, & celles obtenue lors d'évaporation sur substrat. Il est donc

primordial de bien choisir la composition chimique de I'alliage & vitrifier mais également de
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prendre un certain nombre de précautions par rapport & des paramétres étrangers au choix du
matériau afin d'abaisser au maximum la valeur de R, et donc d'augmenter au maximum la

taille de l'échantilion (tyay) qui croit lorsque R, décroit.

I-2-a Choix des composés

Aucune théorie compléte n’existe 4 ce jour concernant la capacité de tel ou tel alliage a
former un verre métallique avec une vitesse critique de refroidissement suffisamment basse.
Les criteres de sélection qui conduisent au choix d’un composé reposent, pour 1’essentiel, sur
Pexistence de regles empiriques s'étant affinées au fil du temps avec une situation actuelle
inspirée notamment des travaux de H. J. Fecht (voir par exemple [Fec95]). A. Inoue a énoncé
cela en parlant des "3 régles empiriques pour la formation d’un verre métallique" (voir par
exemple [Ino93}). Celles-ci sont :

(1) T'alliage doit étre composé d'au moins 3 éléments,

(2) les principaux éléments de cet alliage doivent avoir une différence de taille

atomique d'au moins 12% entre eux,

(3) ces principaux éléments doivent posséder une enthalpie de formation négative.

Ces regles sont non seulement le résultat d'un grand nombre de données
expérimentales mais elles peuvent également &étre vues sous un aspect plus théorique. En
effet, plusieurs modeles ont, jusqu'ici, été proposés pour décrire la formation des verres et la
capacite a former de tels verres. Ces modsles reposent sur des critéres thermodynamiques,

cinétiques et structuraux.

Tout dabord, d'un point de vue thermodynamique, un alliage aura une meilleure
capacité a former un verre si l'énergie libre AG(T) de transformation de la phase liquide en
solide est faible. Or, en se basant sur la relation AG = AHy— T.AS; de I'énergie libre de Gibbs,
une faible valeur de AG sera obtenue pour un AHg faible et un AS; important (AH; représente
I'enthalpie de fusion et AS; l'entropie de fusion). On peut espérer obtenir un grand AS; dans le
cas de systémes d'alliages multicomposés étant donné que cette valeur est proportionnelle au
nombre d'états microscopiques. De plus, ia multiplication de composés de tailles différentes

conduit & une augmentation de la densité de compactage de la structure atomique, ce qui est
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favorable 4 une diminution de AHg Ceci est cohérent avec le fait qu'une grande capacité a
former un verre nécessite un composé ayant au moins 3 éléments de tailles suffisamment

différentes,

Ensuite, ce probléme peut étre regardé par le biais d'une approche plutdt basée sur la
cinétique de cristallisation, tout en conservant l'aspect thermodynamique que nous venons de
voir. Ainsi, il a été montré ([Dav75]) que la fréquence de nucléations homogeénes (I,) et la

vitesse de croissance de la phase cristalline (U) pouvaient étre exprimeées sous la forme

I,= No.v.exp( Trg ,ATrZ )
~ AHT AT,

U =1fv.a,(1-exp( )

RT

ol a, est le diamétre atomique, R = 8314 JK ' .mol' la constante des gaz parfaits,

AH 7 l'enthalpie molaire de fusion, Ny la concentration volumique moyenne d'atomes,

T : T, -T : o

T,= — la température réduite, AT, = u le domaine de surfusion réduit, f la
! iy

proportion de sites a l'interface cristal/liquide ou les atomes peuvent étre préférentiellement

ajoutés ou enleves et v la fréquence de transport aux interfaces noyaw/liquide et cristal/liquide.

kT

Celle-ci étant reliée a la viscosité du liquide n par l'intermédiaire de la relation ; v = Fpp
A4,

ot k=1,38.10" JK' est la constante de Boltzmann. De plus, f=1 pour les maténaux

possédant une faible entropie de fusion (AST) et f ~ 0,2.AT, pour les matériaux a grande
ASY'. Nous voyons donc que, conformément a ce qui a été dit dans le paragraphe précedent,

plus ASY sera grande et plus AH; sera faible, plus les valeurs de I, et de U seront faibles,

indiquant par conséquent une cristallisation rendue trés difficile et donc une meilleure
capacité a4 former un verre. Nous constatons aussi qu'une autre valeur possede un role
prédominant ; il s'agit de la viscosité du liquide. Plus celle-ci est importante est plus I et U
sont abaissées. L'évaluation de 1 doit &tre considérée d'un point de vue structural et non plus

cinétique.

En effet, la combinaison d'importantes différences de tailles atomiques avec des

enthalpies de formation négatives laisse espérer une augmentation de la densité du
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compactage aléatoire de la structure atomique dans le liquide en surfusion (et donc une
diminution du volume libre) ainsi qu'une forte attraction entre premiers voisins des principales
especes atomiques. Cela permet d'atteindre une importante énergie interfaciale liquide/solide
compliquant considérablement les germinations et cela permet ¢galement de rendre plus
difficile les réarrangements atomiques a longue distance en raison d'une diminution de la
diffusivit¢ atomique et donc d'une augmentation de la viscosité du liquide. Cette
augmentation de viscosité est évidemment aussi présente dans I'état liquide au-dessus de Ty,
ce qui a pour conséquence d'accroitre la stabilité thermique de ce liquide. La nucléation et la
croissance des phases cristallines sont ainsi rendues beaucoup plus difficile, comme cela est
résume sur la figure I-3. Le respect de ces régles entraine ainsi une hausse de T, car la
structure solide se fige 4 plus haute température, mais surtout T¢ est significativement abaissée

a cause de l'augmentation de la stabilité thermique du liquide.

Les él¢ments constituants sont d’au moins 3 types, avec des rapports de taille atomique

d’an moins 12% et des enthalpies de formation négatives entre eux

Augmentation de la densité du compactage aléatoire de la structure atomique

du liquide en surfusion (d’un point de vue topologique et chimique)

T

Difficult¢ du réarrangement atomique a |

Augmentation de I’énergie

interfaciale liquide/solide longue distance (baisse de la diffusivité

atomique et augmentation de la viscosité i

du liquide)
Difficulté de nucléation Difficulté de croissance .
des phases cristallines des phases cristallines '

Figure I-3 : Schéma de la capacité a former un verre métallique pour certains systémes

d'alliages.
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Cela se traduit par un choix d'alliages ayant une composition proche de celle d'un
eutectique profond caractérisé par une trés grande stabilité thermique de I'état liquide contre la

cristallisation et, par conséquent, une température de fusion nettement abaissée.

Concrétement, le choix des ¢léments et de leur quantité respective, peut se faire non
seulement a l'aide d'une classification périodique afin d'obtenir les tailles des différents
atomes, mais aussi en se basant sur les diagrammes de phases des composés en question. 11
s'agit des diagrammes binaires essentiellement étant donné que les diagrammes ternaires et
supérieurs sont assez limités. Cela permet de voir s'il y a des rapports de composition, entre
les principaux éléments de l'alliage, pour lesquels il existe un eutectique profond. Ceci
laissant espérer une enthalpie de formation, depuis 1'état liquide, trés négative pour ces deux
especes atomiques et donc une grande stabilité thermique de ce liquide pour cette composition
1a. De plus, si la réaction de cristallisation se produit avec la formation de deux phases ayant
des compositions éloignées de la composition eutectique, cela pourrait étre le signe d'une trés
faible solubilité¢ a 1'état solide des deux éléments, et donc d'une nécessité de réarrangement
atomique conséquent. C'est pourquoi, dans la formule chimique compléte de I'alliage, le
rapport entre deux composés présentant une telle caractéristique tendra a étre respecté au

maximum,

1-2-b Paramétres "extérieurs’

En plus des critéres précédemment cités, d'autres paramétres essentiels, ayant peu de
rapport avec le choix de l'alliage, doivent étre pris en compte. En effet, comme nous 'avons
vu dans le paragraphe I-1, le but a atteindre pour former un verre est de supprimer ou de
ralentir les nucléations cristallines et leur croissance, avant d'arriver a une température
inférieure a T, Or, ces nucléations néfastes pour l'obtention d'un verre sont de nature aussi
bien homogene qu'hétérogene. Si les nucléations homogenes sont liées au choix de 1'alliage,

ce n'est que tres peu le cas pour les nucléations hétérogénes.
Ainsi, un important facteur limitant la formation de verres métalliques est la présence

dimpuretés dans le mélange en fusion, agissant alors comme centres de nucléations

hétérogeénes pour la cristallisation ([Tur50]). Une étude récente a porté sur l'effet trés négatif
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des impuretés d'oxygene sur la vitesse critique de refroidissement (R,) ([Lin97]). Ainsi, Lin a
expliqué que la présence d'oxygeéne induisait la nucléation d'une phase oxydée ayant une
faible teneur en oxygéne avant méme d'avoir atteint Ty, et que ces impuretés augmentaient la
temperature de liquidus de cette phase conduisant progressivement & des nucléations a plus
haute température, ce qui avait pour conséquence de catalyser la nucléation hétérogéne des
autres phases cristallines, avec pour résultat la cristallisation compléte du liquide. Un autre
exemple de I'effet néfaste des impuretés d'oxygéne avait été découvert lors de travaux réalisés
sur l'alliage Pd-Ni-P [Kui84]. 1l avait €t& remarqué qu’un traitement par flux de B,0Q; de cet
alliage ayant pour but de capter ces impuretés, permettait une augmentation de 1’épaisseur
maximale de la phase vitreuse en supprimant les nucléations hétérogénes, la vitesse limite de

refroidissement étant alors abaissée.

Un autre facteur pouvant avoir une grande influence sur le processus de nucléation, est
la présence de contacts entre le liquide et une surface. La premiére des raisons pour lesquelles
le contact avec une surface est néfaste 4 la formation de verres est que celle-ci n'est
généralement pas portée a la méme température que le liquide en surfusion et est donc plus
froide que celui-ci, ce qui conduit 3 un abaissement de la température du liquide & sa
proximité pouvant entrainer l'apparition de germes par cet effet. Mais ces surfaces peuvent
aussi avoir un impact négatif soit parce qu'elles contiennent des impuretés d'oxygéne (nous
retrouvons alors le cas décrit au-dessus), soit parce qu'elles provoquent des ségrégations
sélectives des éléments créant des gradients de concentration a proximité de la surface
favorisant ainsi la nucléation des différentes phases ([K6s79] et [Her80]) et augmentant R, de

cette maniére,

Il existe un autre paramétre pouvant géner la formation de verres. Il sagit de la
présence de noyau cristallin & l'intérieur méme du liquide en fusion. Il peut, en effet, arriver
que certains "résidus” cristallins ne fondent pas lors du passage dans I'état liquide, si l'alliage
n'est porté qu'a une température légérement supérieure & Tr. Ces noyaux résiduels peuvent
alors agir comme de puissants sites de cristallisation lors du refroidissement, compliquant
amnsi grandement la vitrification du matériau. La solution pour éliminer ces noyaux "parasites”
est simplement de surchauffer le liquide, autrement dit, de le porter 4 une température
significativement supérieure a Tr afin de détruire tout noyau persistant ou bien d'effectuer
plusieurs cycles de fusion-solidification afin d'étre certain que tous les éléments sont bien

fondus et bien mélangés 4 l'intérieur du liquide.
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Si ces nucléations hétérogeénes sont évitées et les éventuels noyaux résiduels éliminés,
alors la vitesse de refroidissement minimale nécessaire pour la formation d'un verre, sera
déterminée yniquement par le taux de nucléations homogénes de l'alliage. Ceci implique, par
conse¢quent, d'une part une pureté de matériau trés élevée avec une atmosphére de travail
¢galement trés pure, ainsi quun choix judicieux de la technique de fusion et de
refroidissement afin de limiter au maximum les nucléations hétérogénes au contact des parois
des appareils. Mais cela implique d'autre part une grande attention par rapport a Ia "pureté” du
liquide en fusion en appliquant plusieurs cycles de fusion-solidification afin d'obtenir un

liquide homogene et sans résidu cristallin.

I-3 Evaluation de la capacité d'un alliage 3 former un verre
métallique

Le respect des criteres cités dans la partie I-2 est donc favorable & l'augmentation de la
capacilé¢ de l'alliage & former un verre étant donné que la cristallisation se trouve
considérablement génée. Mais pour ¢valuer cette capacité de vitrification, le simple fait de
savoir que les criteres précités sont respectés, ne suffit pas. La "mesure" de cette capacité se

fait donc en évaluant un certain nombre de critéres.

Un de ces criteres utilisés est la température réduite de transition vitreuse T, = —]:‘*’1 Ce
!

sont les travaux de Turnbull sur les nucléations cristallines depuis I'état liquide qui nous ont
appris que Tp; ¢était un parametre clé dans l'appréhension de la formation de verres
métalliques. En effet, le taux de nucléations homogénes dans le liquide en surfusion est
fortement li¢ & ce parametre sans dimension. Il est supposé que si celui-ci atteint une valeur
d'au moins 2/3, alors l'alliage présentera une grande capacité a former un verre. Autrement dit,
plus T, est proche de 1, c'est-a-dire plus la température de transition vitreuse est proche de la
température de fusion et plus la viscosité est grande, deés l'entrée en surfusion a Ty, plus

I'altiage sera prédisposé a former un verre et par conséquent, l'alliage pourra étre coulé plus
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lentement sans que la cristallisation ne se déclenche. Clest notamment le cas lorsque nous
choisissons un alliage ayant une composition proche de celle d'un eutectique profond avec
une température de fusion abaissée. Une des limites de ce critére, souvent appelé "critére de
Turnbull", est que celui-ci ne tient compte que des nucléations homogeénes, or, nous venons de
voir que les nucléations hétérogénes pouvaient avoir une influence prépondérante sur la
vitesse de refroidissement critique. Ce critére doit donc plutdt étre vu comme une condition

necessaire mais pas suffisante pour obtenir des alliages 4 grande capacité de vitrification.

Un autre critcre permettant d'évaluer la capacité d'un alliage 4 former un verre
m¢étallique est donné en mesurant l'intervalle en température de la région du liquide surfondu
AT, = Tx — Ty o Ty est la température de cristallisation (dont nous parlerons dans le
paragraphe I-4). Plus cette valeur est grande, plus la capacité a vitrifier sera grande. Cette
estimation repose simplement sur le fait que plus AT, est grand, plus la cristallisation se
produit 4 une température élevée par rapport a la transition vitreuse lorsque le verre est recuit.
Autrement dit, plus ATy est grand, plus le liquide en surfusion est stable thermiquement,
entrainant une grande résistance contre la cristallisation, aussi bien dans le cas du processus
de recristallisation (voir paragraphe I-4) que lors d'une trempe, ce qui permet donc de former

un verre avec une vitesse de refroidissement d'autant plus faible.
p

Il est important de remarquer que ces critéres permettent d'estimer la capacité de
vitrification d'un alliage "a posteriori". Une fois le verre obtenu pour un certain alliage, il est
alors possible de connaitre le potentiel que celui-ci a pour la vitrification. Ceci nous permet de
savoir si la vitesse de refroidissement a utiliser peut étre abaissée, s'il est possible d'augmenter
la taille maximale de l'échantillon et s'il est utile de poursuivre les investigations sur cette

famille de composés avec 'espoir de trouver une formule encore plus prometteuse.
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1-4 Le processus de cristallisation

I-4-a Etude du phénoméne

Lorsqu'un verre métallique est chauff¢, a partir d'une certaine température il se produit
un phénomene irréversible appelé "relaxation structurale” du matériau. Celle-ci se caractérise,
entre autre, par une diminution de la chaleur spécifique, ainsi que par une diminution du
volume libre présent dans le matériau. Ce phénoméne qui se produit avant d'avoir atteint T,
est probablement dil 4 la disparition d'un certain nombre de "défauts” résultant de fa trempe et
a unc augmentation de l'ordre topologique et chimique a courte distance par l'intermédiaire
d'un réarrangement atomique. Si nous continuons a chauffer le matériau, arrivé a la
température de transition vitreuse Tg, le verre solide repasse dans l'état de liquide en
surfusion. Son volume libre et sa chaleur spécifique se remettent & augmenter avec la
température et si nous poursuivons le chauffage, le matériau finit par cristalliser 4 une
température Ty appelée température de cristallisation. Cette température n'est pas une donnée
fixe, elle dépend de la vitesse de chauffage, plus la montée en température est rapide, plus Ty
est grande. Par ailleurs, 4 partir du moment ot nous stabilisons la température au-dessus de
Tg, la cristallisation finit toujours par se déclencher. Le temps qui s'écoulera avant que cela ne
se produise sera d'autant plus grand que la température 4 laquelle est porté le matériau sera
proche de T, Ensuite, si la température est toujours augmentée, le matériau qui est

maintenant cristallisé, atteint sa température de fusion Tr et repasse donc dans 'état liquide.

Dans touts les cas, la transition de 'état vitreux a 1'état de liquide en surfusion
s'accompagne d'une réaction endothermique alors que la cristallisation est caractérisée, quant
a elle, par une ou plusieurs réactions exothermiques, selon le nombre d'étapes la composant.
Une ou plusieurs réactions endothermiques se produisent également lors de la fusion du
matériau.

Le nombre d'étapes marquant la cristallisation peut étre une donnée trés enrichissante.
En effet, st la structure cristalline est composée de plusieurs phases et que le nombre de
réactions exothermiques est inférieur 4 ce nombre de phases, soit certaines de ces phases
précipitent natureliement a des températures trés proches, soit une ou plusieurs précipitations

sont retardées et ont finalement lieu 4 une température plus élevée a laquelle la réaction de
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cristallisation "se débloque” entrainant la formation simultanée de plusieurs phases qui
n'arrivaient pas a se réorganiser. Ftant donné que la cristallisation requiert une redistribution a
longue échelle des élements constituants les différentes phases, si le liquide en surfusion
possede une grande stabilité thermique, la décomposition de celui-ci en plusieurs phases peut
étre rendue, effectivement, trés difficile et causer le retardement de cette réaction de

cristallisation,

Si, au contraire, la montée en température est arrétée avant d'avoir atteint T ou si la
températurc n'est pas maintenue suffisamment longtemps au-dessus de T, pour que la
cristallisation soit quand méme déclenchée, le matériau reprendra alors son état vitreux en
dessous de T, mais avec une structure atomique ayant évoluée suite a la relaxation structurale
irréversible qu'il a subit. A la suite d'un tel processus, certaines propriétés du verre peuvent se

trouver nettement modifiées. C'est notamment le cas des propriétés magnétiques.

Lors dune nouvelle montée en température, non seulement la relaxation structurale,
qui a déja eu lieu et qui est irréversible, ne se reproduira pas, mais il a été remarqué que pour
certains alliages la cristallisation se déclenchait 3 une température inférieure a ce qu'elle aurait
¢t¢ sans un premter chauffage. Cela s'explique par le fait que la cristallisation s'appuie alors

sur des nucléations qui ont été créées lors de cette premiére montée en température.

I-4-b Nanocristallisation du matériau

Ces nucléations qui sont créées lors d'une montée en température au-dessus de T, sans
déclenchement de cristallisation compleéte, peuvent conduirent & la création d'une catégoric de
matériaux tres importante : les alliages nanocristallisés. En effet, un traitement de recuit de
cristallisation parfaitement contr6le, appliqué & un verre permettra la nucléation de germes et
la croissance de ceux-ci jusqu'a une taille généralement comprise entre 5 et 20 nanométres,
donnant ainsi lieu 4 une structure mixte ou une matrice vitreuse enrobe des grains cristallins.
La taille moyenne des grains décroit avec la concentration en élément inhibiteur et croit, au
contraire, avec la température de recuit. Il est par ailleurs bien évident que ce phénoméne est
irréversible, une fois les nanocristaux créés, il est impossible de retourner 4 un état

complétement vitreux.
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Les matériaux ainsi obtenus présenteront des propriétés pouvant étre trés différentes
de celles que pouvait avoir la matrice vitreuse seule, et cela dans le bon ou le mauvais sens.
Ainst, des variations au niveau des propriétés mécaniques et magnétiques sont généralement
attendues. A titre d'exemple, dans certains alliages a base de fer, un tel recuit du matériau
permet d'obtenir des nanocristallites de fer qui débouchent notamment sur une augmentation
de l'aimantation & saturation. Mais cette nanocristallisation a un autre impact sur l'alliage,

négatif celui-la, puisque qu'elie le fragilise.

I-5 Différences entre les verres métalliques minces et massifs

Tout d'abord, rappelons la définition d'un verre métallique "massif” . il s'agit d'un

verre métallique ayant une épaisseur d'au moins 1 mm dans chacune de ses 3 dimensions.

La grande majorité de ce qui a été dit précédemment est valable aussi bien pour les
verres métalliques minces que pour les massifs. Néanmoins, il existe un certain nombre de

différences.

Tout d'abord, ¢tant donné que les verres minces sont obtenus sous forme de rubans
n'excédant pas 250 pm et les verres massifs sous forme soit de cylindres soit de plaquettes
ayant au moins 1 mm d'épaisseur, il est évident que les techniques de production ne seront pas
les mémes. Nous verrons dans le chapitre II que les premiers sont produits par trempe sur
roue, alors que pour les seconds, plusieurs techniques ont été utilisées avec notamment la

coulée simple, la coulée par aspiration ou l'injection a l'intérieur de lingotiéres.

Une autre différence réside dans le fait que la formation d'un verre massif est rendue
nettement plus difficile a cause de la quantité de chaleur qu'il est nécessaire d'extraire du
matériau pour le figer dans I'état vitreux. La vitesse critique de refroidissement est la méme
dans les deux cas mais lorsqu'un cylindre, par exemple, est refroidi, il faut arriver a atteindre
cette vitesse en tout point de celui-ci et notamment en son centre. Or, il est évident que pour

atteindre R, au niveau de 'axe de ce cylindre, il est nécessaire d'avoir une trés grande capacité
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d'extraction de la chaleur, autrement dit, la technique utilisée devra permettre un
refroidissement rapide et maintenir un gradient thermique élevé afin que le flux de chaleur

exiraite soit suffisamment grand.

Le refroidissement des rubans est beaucoup plus "brutal" que celui des massifs. En
effet, les rubans ne sont en contact avec 1a rone permettant de les refroidir que trés brievement
alors que les massifs restent en contact continu avec la lingotiére dans laquelle ils sont coulés.
Ceci a pour conséquence de donner une structure pour les rubans qui est généralement
beaucoup plus "frustrée” que celle des massifs, elle est beaucoup moins "reldchée". Le

phénoméne de relaxation vu dans le paragraphe I-4 y est donc d'autant plus sensible.

Nous pourrons encore noter que certaines propriétés mécaniques et magnétiques
peuvent étre différentes entre un ruban et un massif d'une méme composition d'alliage mais
ces changements doivent étre abordés familles par familles et aucune "loi" générale ne peut

€tre énoncée 4 ce sujet.

I-6 Propriétés magnétiques

Les matériaux vitreux peuvent présenter, au méme titre que les solides cristallins, des
propriétés magnétiques particuliérement intéressantes et utiles dans des dispositifs destinés a
une application industrielle. Cela peut s'expliquer par le fait que le magnétisme est associé
aux interactions entre proches voisins, or, l'ordre 4 courte distance des atomes est également

présent dans I'état vitreux, comme nous I'avons vu dans la partie I-1.
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I-6-a Rappels

Un certain nombre de notions magnétiques seront employées au cours de cette étude.
Nous rappellerons donc brievement celles qui pourront nous étre utiles. Pour décrire les
propriétés magnétiques des verres métalliques, nous nous baserons essentiellement sur les
valeurs obtenues en faisant subir un cycle d'hystérésis (voir paragraphe [-6-b) au matériau et

enh mesurant sa température d'ordre magnétique 4 l'aide d'une balance thermomagnétique.

L'aimantation M d'un matériau isotrope & réponse linéaire placé dans un champ

magnétique H peut s'exprimer en fonction de ce champ magnétique appliqué, loin de la

saturation, selon l'équation :

M=yH
ou y, valeur sans unité, est la susceptibilit¢ magnétique du matériau. M et H s'expriment en
Am’. Lorsque % > 0 nous sommes en présence d'un matériau paramagnétique, mais si y < 0,

alors il s'agit d'un matériau diamagnétique.

Nous savons, par ailleurs, que l'induction magnétique B qui est & l'intéricur de ce
matériau d'aimantation M placé dans un champ magnétique & se déduit par la relation (dans
le systéme SI) :

B =po (il + M)
ol o, la perméabilité du vide, est une constante valant 4.7.107 Hm™. B s'exprime en Tesla
(T). Cette équation est valable en tout point de I'espace, aussi bien a l'intérieur qu'a l'extérieur

du matériau.

La densité volumique d'énergie magnétique E d'un matériau placé dans un champ

magnétique H, s'exprime comme :
B, H,
E=- [MdB=-yny [MdH
0 0

ou B, et H, sont respectivement I'induction magnétique appliquée et le champ magnétique
appliqué. E s'exprime en T.A.m™. Cette énergic permet 4 l'aimantation, qui provient des

interactions d'échanges entre les moments magnétiques atomiques, d'augmenter
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progressivement avec H pour atteindre sa valeur maximale M, , valeur & laquelle tous ces

moments magnétiques atomiques sont alignés dans la méme direction que H .

Nous savons €galement que la polarisation magnétique J s'exprime en fonction de

I'aimantation comme :

J=“0M

J s'exprime en Tesla (T).

En remplagant A/ dans la définition de l'induction magnétique B par son expression
en fonction de A , nous obtenons :
B = UO‘(H +;t'.f;’)
o B = wo.(1 + ). H
& B= Mo.br. 1
& B=pH
ol i, qui s'exprime en H.m', est la perméabilité magnétique du matériau et y, = 1 + y est la

perméabilité magnétique relative du matériau (elle est sans unité).

Nous pourrons noter que si le matériau placé sous le champ H est soumis a l'influence

de son propre champ démagnétisant ( 4 )» alors le champ magnétique ( H,) réellement subit

par I'alliage sera inférieur en norme 4 / et vaudra :

A -f+ i,

L'induction magnétique s'exprime alors en fonction de H, selon B = po.u. A ., mais

peut également étre donné en fonction du champ magnétique appliqué A (voir calcul en

annexe 1) ;
B = o H
ou p, = — Hr et perméabilité magnétique apparente avec N le coefficient de
I+ N(u. -1

champ démagnétisant. Cette notion, qui est sans unité, a été introduite afin de pouvoir

exprimer directement I'induction magnétique en fonction du champ magnétique appliqué.
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Nous pouvons noter, par ailleurs, que des approximations peuvent &tre faites dans des

cas particuliers :
. 1
- sip.>>1lalors: p, = 1
N+—
Hy
: |
s1, en plus, Ny, >> 1 alors : p, = I

Enfin, nous utiliserons une autre grandeur caractéristique des matériaux
ferromagnétique : la température de Curnie (T,). Clest la température au-dessus de laquelle
l'agitation thermique devient suffisamment grande pour faire passer l'alliage de I'état

ferromagnétique a I'état paramagnétique.

1-6-b Le cycle d'hystérésis

Le cycle d'hystérésis est un processus irréversible d'aimantation et de désaimantation
du matériau par application d'un champ magnétique externe. L'alliage est caractérisé, le long
de ce cycle, par plusieurs grandeurs magnétiques qui sont reportées sur la figure I-4 :
l'aimantation & saturation (M; = I ), 'aimantation rémanente (M, = —= ) qui est 'aimantation

Hy 0
résiduelle en champ nul, 'équivalent (B;) pour l'induction magnétique, le champ coercitif (H,)
qui est le champ magnétique inverse 4 appliquer pour annuler I'aimantation, I'équivalent (H,)
pour annuler I'induction magnétique et enfin le produit énergétique maximum (BH)y.x qui est

roportionnel a I'énergie stockée dans le matériau,
prop
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TN [ o M, =,

Figure 1-4 . Cycles d'hystérésis puoM(H) et B(H) (N.B. : ces cycles sont plutdt
caractéristiques de matériaux magnétiques durs, avec une valeur M,
proche de M)

Dans le premier quadrant (M.H > 0}, le matériau regoit de 'énergie magnétique pour

s'aimanter, jusqua atteindre M;. I conserve une partie de cette énergie lorsque le champ

magnétique redevient nul (I'aimantation vaut M; = == ) d'ou la notion d'irréversibilité. Dans le
Hy

second quadrant (M.H < 0), le matériau restitue I'énergie au milieu extérieur (jusqu'a ce que
M redevienne nul lorsque H atteint H,). Le produit énergétique maximum (BH)g fourni par
le matériau et qui est une caractéristique essentielle de celui-ci, est d'autant plus élevé que I,
¢t B: sont grands, et donc que la forme du cycle sur le deuxiéme quadrant est la plus
rectangulaire possible. Les matériaux nous intéressant dans cette étude sont des matériaux
magnétiques doux, c'est a dire qu'ils ont des valeurs de H. et de M, trés faible et l'optimisation
de ces alliages se fait notamment en diminuant encore ces valeurs afin d'obtenir un (BH)yax le

plus petit possible et donc des pertes par hystérésis les plus faibles possible.

30



Chapitre [ : Généralités

1-6-¢ Propriétés magnétiques des verres métalliques ferreux

Les matériaux vitreux a base de fer présentent tout d'abord la particularité d'avoir une
faible anisotropic magnétique, il n'y a donc pas de réelle direction de facile aimantation.
Ensuite, ils possédent d'intéressantes propriétés magnétiques douces, caractérisées par un
faible champ coercitif et de faibles pertes électromagnétiques. De plus, suivant leurs
compositions, ces alliages ont des polarisations a saturation J; comprises entre 0,5 ¢t 1,7 T. Un
traitement thermigue du matériau peut entrainer une modification plus ou moins importante
de ces propriétés, comme cela a été dit dans le paragraphe I-4. Cela est d'autant ptus vrai si ce

recuit conduit & une nanocristallisation de l'alliage.

Les propriétés magnétiques sont également trés sensibles a la composition chimique
de l'alliage. 1l a ainsi été remarqué que l'addition d'éléments non-métaux dans la composition
de lalliage vitreux s'accompagnait, en général, d'une diminution de la polarisation a
saturation. Cet effet est d{i en premier lieu aux modifications de l'environnement local des
atomes porteurs d'un moment magnétique et donc des forces d'échanges. De plus, la présence
de non-métaux a une action plus directe, qui est celle de diminuer le nombre de porteurs de
moments magnétiques par unité de volume. La nécessité, pour obtenir des structures
vitreuses, d'utiliser des alliages dont la teneur en non-metaux est d'environ 15 a 25 % a pour
conséquence de limiter J,. L'introduction de non-métaux agit également sur la valeur de la
température de Curie mais pour certains alliages (comme ceux & base de cobalt), cela
augmente T, alors que pour dautre cela la diminue. Ceci illustre bien la difficulté
d'interprétation des évolutions des différents paramétres magnétiques (Js, T, He, etc.) en

fonction de la nature des éléments ajoutés et enlevés a l'alliage.

11 est rarement possible d'améliorer les propriétés magnétiques en méme temps que les
autres propriétés et il est méme souvent impossible d'améliorer certaines caracteristiques
magnétiques d'un alliage sans en détériorer d'autres. Il faut donc souvent faire un choix pour

privilégier tel ou tel aspect de ces verres métalliques selon l'application qu'il doit en étre faite.
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Chapitre II : Méthodes expérimentales et techniques d'analyses

CHAPITRE I1 : METHODES
EXPERIMENTALES ET TECHNIQUES
D'ANALYSES

Les méthodes expérimentales utilisées pour la production des alliages massifs et des
rubans sont bien entendu différentes. Pour la synthése des rubans, nous avons utilisé un
dispositif de trempe sur roue avec la technique du flot planaire. Pour les massifs, nous nous
sommes servis de plusieurs techniques de formation en lingotiére : la coulée simple (par
gravit¢), la coulée avec aspiration et l'injection. Mais dans un premier temps, nous avons
synthétis¢ les alliages a partir des différents éléments le composant. Pour cela, nous nous
sommes servis d'un dispositif de fusion par induction magnétique en creuset froid permettant
des fusions propres et rapides. Certaines étant réalisées, en méme temps, sous champ

magnetique afin d'augmenter les températures de fusion.

La caractérisation des échantillons produits, qu'ils le soient sous forme de rubans ou de
massifs, a ¢été réalisée a l'aide de diverses techniques. Les techniques de diffraction de rayons
X et de neutrons nous ont permis de savoir si I'échantillon était vitreux e¢t, dans le cas
contraire, d'identifier les phases ayant cristallisées. Des diagrammes de thermodiffraction
neutronique nous ont également permis de suivre I'€volution structurale de nos matériaux lors
d'un cycle thermique. La calorimétrie différentielle & balayage a aussi été trés utilisée pour
toutes les informations qu'elle peut fournir, comme les valeurs de T, Tx, Tr ou le nombre de
réactions de cristallisation. La balance thermomagnétique nous a permis de suivre I'évolution
de l'ordre magnétique du matériau au cours d'un cycle thermique, nous donnant ainsi accés
aux températures de Curie des différentes phases présentes. Enfin, l'utilisation du microscope
¢lectronique a balayage nous a donné diverses informations topologiques, de contraste et de

composition chimique,
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II-1 Méthodes expérimentales de svnthése

H-1-a Synthése des alliages

(1) Principe du chauffage par induction

Un solénoide, parcouru par un courant alternatif de pulsation ® = 2.7.f ou f est la

fréquence de travail, crée une induction magnétique variable B (®). Le creuset sectorisé en
cuivre dans lequel est placé la charge conductrice et qui se trouve a lintéricur du solénoide,
est penétré par cette induction sur une épaisseur § (appelée épaisseur de peau
¢lectromagnétique). Des courants induits, appelés courants de Foucault, apparaissent alors a
l'intérieur de chaque secteur, sur cette épaisseur 8. La sectorisation du creuset empéche
I'écrantage de l'induction magnétique par celui-ci. En effet, si nous admettons en premiére
approche que le courant inducteur (Iq) et le courant circulant sur la partie externe des
secteurs (lext) ont un effet qui se compense, la charge est alors principalement sensible au
courant circulant sur la partie interne des secteurs (Ii). L'induction magnétique lide & Iy
gencre done, a son tour, des courants induits 4 l'intérieur de la charge sur une épaisseur &
(voir figure II-1). Conformément & la loi de Lentz, ces courants induits tendent 4 annuler les
variations de flux magnétique engendrées dans le matériau par le courant Iy, ils sont donc de
sens oppose a ceux-ci. Ce sont les courants de Foucault apparaissant & l'intérieur du matériau
qui provoquent son chauffage par effet Joule. L'épaisseur de peau dépend de la nature du

matériau et de la fréguence utilisée :

1
o f

ou p est la perméabilité magnétique du matériau et ¢ sa conductivité électrique. La forme de

la charge chauffée n'a donc aucune influence sur la valeur de 8.
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Inducteur

Charge métallique

Creuset froid

sectorisé

Figure II-1 : Schéma du principe de fusion par induction en creuset froid (vue de

dessus).

La solidification de lalliage s'obtient simplement en diminuant plus ou moins
rapidement la puissance du générateur, ce qui a pour conséquence de plaquer le liquide au
fond du creuset contre les parois froides qui lui retirent ainsi sa chaleur, L'échantillon se
solidific alors en quelques secondes en présence de gradients thermiques radiaux,

perpendiculaires aux parois du creuset.

L'intérét d'une telle technique de fusion est multiple. Le chauffage par induction est
tout d'abord un moyen de fusion rapide car la chaleur est directement produite au sein du

matériau.
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De plus, la présence d'une induction magnétique et de courants induits donne naissance 3 des

forces de Laplace exprimées par
F=jnB
ol j estla densité de courants induits.

Ces forces peuvent étre exprimées en fonction de l'induction magnétique :

Nous voyons donc apparaitre deux termes bien distincts :

- B?
- un terme irrotationnel, -—V(—é——), assimilable 4 une pression magnétique qui aura
M

tendance, étant donné la forme des secteurs, & modeler 'échantillon en forme de boule
et a contrebalancer I'action de la pesanteur limitant ainsi la surface de contact avec le

creuset.

. 1 === . . » :
- unterme rotationnel, —(B.VB), qui provoque un brassage électromagnétique au sein
y7;

de I'échantillon liquide, ce qui permet une bonne homogénéisation lors de la fusion.

Enfin, les risques de pollution du matérian par le creuset sont limités par le faible
cchauffement de celui-ci et par la surface de contact réduite due a la mise en boule de

I'échantillon.

Dans des conditions de fusion idéales, le liquide est donc soumis a des forces
¢lectromagnétiques qui le modélent en boule. Cependant, en pratique, nous observons une
agitation importante du liquide, pour les matériaux étudiés, lorsque la température est
suffisamment élevée par rapport a la température de fusion de I'alliage ou lorsque la puissance
du générateur est montée a une valeur importante. Cette agitation totalement erratique est
¢videmment particuli¢rement génante, le liquide peut se coller contre les parois du creuset et
donc se refroidir, se solidifier particllement avant de se détacher et de fondre & nouveau, et

ainsi de suite.
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(2) Dispositifs expérimentaux

e TFusion sans champ

Les différenis composés sont placés dans un creuset hémisphérique en cuivre. La
fusion est réalisée sous gaz neutre dargon de haute pureté, en surpression. Ceci est non
seulement indispensable pour éviter l'oxydation des alliages, mais 'argon permet également
d'améliorer les échanges thermiques. Plusieurs pompages primaires suivis de ringages a
Fargon sont effectués avant de commencer la fusion. De plus, un préchauffage a une
température inférieure aux températures de fusion des divers composes, est effectu¢ en
laissant le pompage se poursuivre afin d'évacuer les impuretés qui pourraient &tre libérées lors

de ce dégazage. Le dispositif de la fusion par induction en creuset froid est montré sur ia

figure I1-2.

Figure II-2 : Photos du dispositif de fusion par induction magnétique en creuset froid.

Plusieurs dispositifs de fusion par induction ont été utilisés au cours de notre étude. Le

plus utilisé est reli€ & un générateur apériodique ayant une puissance maximale Wy = 25 kW
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avec une fréquence d'utilisation f = 118 kHz. Enire 30 et 50 grammes d'alliage peuvent &tre
fondus a la fois. Clest aussi depuis ce creuset quont été réalisée les coulées simples et les
coulées avec aspiration (voir paragraphe II-1-b). Nous nous sommes également servi d'un
creuset acceptant une charge maximale supéricure 4 50 grammes. Celui-ci est relié 3 un
générateur apériodique possédant les caractéristiques suivantes @ Wy = 100 kW et
£=32 kHz. Enfin, un troisiéme creuset a été & notre disposition : celui livré avec la machine
de trempe sur roue (voir paragraphe II-1-¢). Les caractéristiques du générateur apériodique lui
étant relié sont © Wi, = 50 kW et £ = 220 kHz. L'ensemble des générateurs et transformateurs

utilisés par ces équipements a ét¢ fabriqué par I'entreprise Celes.

La température est mesurée & l'aide d'un pyrométre pointant sur le matériau par
l'intermédiaire d'un miroir. L'intérét principal d'un te] instrument réside dans l'absence de tout
contact avec le corps dont nous cherchons 4 déterminer la température. Le pyrométre utilisé
permet de mesurer les températures entre 550 °C et 2000 °C (pour plus de détails sur cetie
technique, se référer a [Cab90]). L'étalonnage de l'appareil est effectué par rapport au
principal élément composant I'échantillon, celui-ci étant le fer pour la plus grande partie de
cette étude. Le signal recu par le pyrométre est ensuite transmis 4 un enregistreur papier nous

permettant de suivre 'évolution de la température tout au long de I'expérience.

¢ Fusion sous champ

La fusion se produit de maniére identique a ce qui vient d'étre décrit, mais le creuset
de fusion est installé, cette fois-ci, a lintérieur d'une boBine supraconductrice pouvant
atteindre en son centre un champ magnétique de 8 Tesla (voir figure II-3). Le matériau est
done soumis & l'action d'un champ magnétique statique en plus du chauffage inductif produit
par le creuset froid. La bobine dont le trou de champ vertical est cylindrique et mesure
120 mm de diameétre, fonctionne a la température de I'hélium liquide et a té fabriquée par la
societé Oxford. Une chemise en cuivre refroidie par circulation interne d'eau constitue
l'enceinte dans lequel sont disposés le creuset et les spires inductives. Cette chemise d'eau
permet d'étancher le dispositif de fusion et donc de travailler sous atmosphére controlée, elle

permet dgalement d'isoler le cryostat d'hélium du rayonnement thermique du matériau
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chauffé, et enfin, elle écrante le signal haute fréquence qui pourrait induire des courants de

Foucault a l'intérieur de 1a bobine.

Miroir réflecteur

L Réservoir d’hélium

—— Bobine supraconductrice

Spires
inductives

Creuset froid

Chemise d’eau

Circulation d’eau

Générateur

Figure [1-3 : Schéma du dispositif de fusion par induction sous champ magnétique.

Le protocole de pompage primaire, ringage 4 l'argon et dégazage est le méme que celui
utilisé sans champ. La fusion est également réalisée sous argon en surpression. La mesure et

enregistrement papier de la température sont fait avec le méme dispositif que précédemment.

La position du creuset peut éire ajustée a la hauteur souhaitée selon la force

magnétique que nous voulons appliquer a I'échantillon. Les composantes verticales et radiales

de 1a force F s'expriment en fonction des valeurs du champ et de ses dérivées par rapport a la
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position du matériau dans le trou de champ. Si nous considérons un échantillon situé sur 'axe
vertical de ce trou de champ, ou seule une composante verticale de l'induction B, existe, alors
la force verticale F, s'écrit :

dH .
dz

F, = po.x.H,.

11 faut toutefois faire particuliérement attention a ce que la force 4 laquelle est soumis
le matériau ne soit pas trop importante, lorsque celle-ci est dirigée vers le haut, car dans le cas
contraire, si cette valeur devient supérieure & la valeur de la pesanteur, alors 'échantillon sera
soulevé hors du creuset et éventuellement &jecté contre les parois de la chemise d'eau si les
forces radiales sont centrifuges. Un schéma simplifié des forces magnétiques s'exercant sur un

materiau paramagnétique a l'intérieur de la bobine est représentd sur Ia figure 11-4.

=150 mm ¢

=115 mm

=115 mm

=.150 mm L

Figure 1I-4 : Schéma simplifi¢ des forces magnétiques s'exergant sur un matériau

paramagnétique 4 l'intérieur de la bobine.
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L'intérét de travailler sous champ magnétique pour réaliser les fusions est tout d'abord
de diminuver le contact entre le matériau paramagnétique (lorsqu'il est en fusion), voire
ferromagnétique lorsque la température est suffisamment basse, et le creuset froid 4 un niveau
ot le champ crée une force dirigée vers le haut pour ces matériaux. Le second point
intéressant lorsque cette technique est utilisée est que celle-ci peut également permettre une
stabilisation du matériau en fusion qui a tendance & s'agiter violemment lorsque la
température ou la puissance employée devient trop importante dans le cas des fusions sans

champ.

I1I-1-b Formation des échantillons en ruban

La formation des rubans a été obtenue en utilisant un dispositif’ de trempe sur roue
~ fabriqué par la société Schneider (voir figure II-5), le générateur apériodique est de marque
Celes (Wqax = 50 kW et £=220 kHz). Cette technique de trempe sur roue a ét¢ mise au point
.spécialcment pour la formation dalliages vitreux. Elle permet d'atteindre des vitesses de

refroidissement trés élevées, généralement évaludes a quelque 10° K.s™.

Figure II-5 : Photos du dispositif de trempe sur roue.

43




Chapitre 1i : Methodes expérimentales et techniques d'analyses

Deux procédés peuvent étre utilisés pour former des rubans continus

- le procédé du jet libre (melt spinning en anglais) consiste a éjecter lalliage fondu par
une buse a extrémité circulaire de 0,1 a2 1 mm de diamétre sur une roue tournant a
quelques millimetres de l'orifice de la buse. La pression d'éjection est de 0,4 4 0,6 MPa
et la vitesse de la roue est comprise entre 10 et 30 m.s™. Bien que trés simple & mettre
en ceyvre, ce proceédé présente quelques inconvénients majeurs : la largeur des rubans
est limitée (10 4 30 um), les instabilités du jet liquide entrainent un manque de
contrble de la morphologie de ces rubans et la flaque créée au contact de 1a roue est
beaucoup plus épaisse que le ruban qui en sort, occasionnant ainsi une grande
dégradation des échanges thermiques. _

- le procéde d'écoulement planaire 4 flux laminaire (planar flow casting en anglais) qui
sera utilisé au cours de cette étude. I! se caractérise par l'utilisation d'une buse dont
l'extrémité forme une fente rectangulaire de longueur et de largeur variable (les buses
que nous avons utilisées mesuraient 7 mm de longueur et 0,5 mm de largeur). La
faible distance buse-roue (0,6 mm la plupart du temps) élimine pratiquement les
problémes d'instabilités, étant donné qu'il n'existe plus de jet libre. De plus, la faible
cpaisseur de la flaque liquide améliore les échanges thermiques avec la roue. La
vitesse de trempe approche alors 10° K.s™ au niveau de cette flaque. La largeur du
ruban étant fixée par la longueur de la fente d'éjection, seule I'épaisseur varie selon les

autres parameétres de réglage.

L'optimisation des caractéristiques du ruban résulte d'un compromis complexe entre
les parametres de la coulée : température de lalliage fondu, pression d'éjection, distance buse-
roue, nature et vitesse de rotation de Ia roue. Le degré de pureté de I'alliage initial joue un réle
important car les impuretés modifient notablement la viscosité¢ du liquide. Par ailleurs, la
composition et la pression du gaz & l'intérieur de l'enceinte d'élaboration interviennent au

niveau de la mouillabilité et des échanges thermiques entre le liquide et la roue.

L'épaisscur des rubans, qui dépend des paramétres de la synthése, ne dépasse pas
généralement 250 um. Cette épaisseur est d'autant plus importante que le liquide injecté est
visqueux. Nous pourrons noter que dans le cas des alliages sur lesquels nous avens travaillé,
la valeur de la pression dinjection n'avait aucune influence sur I'épaisseur des rubans. La

largeur du ruban, déterminée par la largeur de la fente de la buse utilisée, reste constante sur
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une grande longueur pouvant atteindre plusieurs metres. Les rubans ainsi produits ont
¢galement la particularité¢ de présenter une forte dissymétrie de forme entre la face en contact
avec la roue et la face externe. Cette derniére est généralement tres brillante alors que la face

interne est mate avec une rugosité due a la présence de bulles de gaz piégées a l'interface avec

le substrat et a la qualité de surface de la roue (voir figure II-6).

Figure 11-6 : Photo d'un morceau de ruban face interne a gauche et face externe a

droite (le coté des carreaux mesure 10 mm)

La vitesse de trempe dépend de 1'épaisseur de l'échantillon, de la conductivie

thermique de celui-ci et de la qualité¢ du contact thermigue entre 1'échantillon et la roue.
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L'alliage, préalablement formé a l'aide de la technique de fusion par induction
mag:étique, est a nouveau fondu par cette méme technique, a l'intérieur de la buse qui est
elle-:uéme placée a l'intérieur d'un creuset en cuivre refroidi a l'eau et entouré du bobinage
comme pour les dispositifs vus dans le paragraphe II-1-a. Ce dispositif de fusion est placé
Juste au-dessus de la roue (la distance buse-roue étant réglée selon son choix, en pratique de
0,1 a 2 mm), sans aucune séparation ¢étanche avec l'enceinte (voir figure 11-7). L'atmosphére
est donc la méme a l'intérieur du creuset et de l'enceinte. Ils ont tous les deux subit des cycles
de vides primaires suivis de ringages & l'argon avant d'étre placés sous atmosphére d'argon.
Lorsque l'alliage est correctement fondu, l'injection se fait en ouvrant la vanne d'un réservoir
d'argon en surpression, placée au-dessus du creuset et qui conduit & l'injection du matériau

liquide par la buse par différence de pression entre le creuset et 'enceinte.

‘ Enceinte sous atmospheére d’argon
Réservoir d’argon _ ‘
(en sous pression par rapport au réservoir)

Vanne d’ouverture
L /

Q] argon ——  Spires
Creuset — @ inductives
Alliage Q. e /
liquide O]
Buse ©
o Ruban
— Flaque liquide /

Roue

Figure I1-7 : Schéma du dispositif de trempe sur roue,
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La qualité de 1'état de surface de la roue est primordiale pour obtenir des rubans les
plus homogeénes possibles. C'est pour cette raison que chaque utilisation de l'instrument doit

étre précédée d'un nettoyage et d'un polissage léger mais tres minutieux de la roue.

11I-1-¢ Formation des échantillons massifs

La formation d'échantillons massifs a ét¢ faite en utilisant plusieurs techniques de

formation en lingotiére : la coulée simple, la coulée avec aspiration et l'injection.

La coulée simple et la coulée avec aspiration ont €t¢ réalisées en utilisant le dispositif
de fusion par induction en creuset froid qui fonctionne a la fréquence f = 118 kHz avec
Wiax= 25 kW. Les différents éléments de 'alliage ont donc été fondus ensemble par cette
technique pour former une boule liquide homogéne. Le fond du creuset posséde une ouverture
que vient boucher un doigt amovible en cuivre, refroidi par circulation interne d'eau. Lorsque
nous estimons que l'alliage est correctement fondu et homogénéisé, nous retirons le doigt et
coupons instantanément la circulation de courant dans l'inducteur afin que 1'échantillon ne soit
plus soumis a la force qui avait tendance & contrebalancer la pesanteur. Le liquide s'écoule
alors par l'ouverture du fond du creuset et tombe dans une lingotiére en cuivre placée
directement sous le creuset (voir figure 1I-8). Cette lingotiére est elle-méme insérée a
l'intérieur d'un porte-lingotiére, lui aussi en cuivre, parcouru par une circulation interne d'eau

en forme de solénoide.
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Creuset (© | Y Spires

froid / inductives

Enceinte sous atmospheére d’argon

Alliage l
liquide

© ©

Doigt froid amovible

Circulation @
d’eau
©

Porte ~ — ] N
lingotiére

—
A

©

Lingotiére

Figure I1-8 : Schéma d'une coulée en lingoticre.

Des lingotiéres permettant d'obtenir des matériaux de formes diverses peuvent étre
utilisées, la seule restriction étant qu'elles soient de forme extérieure cylindrique avec un
diametre de 30 mm et une hauteur de 100 mm. Nous possédons, au laboratoire, deux types de
lingotiéres : les premiéres permettent d'obtenir des échantilions cylindriques de diamétre
allant de 3 a 18 mm, pour une hauteur maximale 1égérement inféricure & 80 mm; les secondes
permettent de former des plaques d'épaisseur de 2 et 4 mm pour une largeur de 30 mm et une
hauteur de 50 mm (voir figure 1I-9). Le creuset et le porte-lingotiére sont placés dans une
enceinte étanche, & l'intérieure de laquelle un vide primaire peut &ére obtenu et ou une
atmosphére contrdlée d'argon peut &tre établie afin d'éviter une oxydation des alliages et afin

d'améliorer les échanges thermiques, comme cela a été dit dans le paragraphe I1-1-a.
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Figure 11-9 : Photos d'échantiilons de formes différentes.

Le refroidissement se fait avec un gradient thermique respectivement radial ou
perpendiculaire au plan de la plaque, selon que la lingoticre utilisée forme un cylindre ou une
plaque. Il est aussi important de poter que le haut de {'échantillon n'est pas refroidi aussi
rapidement que le reste du cylindre ou de la plagque. En effet, pour obtenir une fusion de
bonne qualité, nous utilisons généralement des échantillons d'au moins 30 grammes,
permettant un chauffage suffisamment efficace. Or, les lingotiéres utilisées n'acceptant pas
une telle quantité de matiére en leur intérieur, la masse coulée en excés reste dans le cone de
réception de la lingotiére et n'est donc que trés peu refroidie, ce qui empéche un abaissement

rapide de la température au niveau de la partie supérieure de 1'échantillon.

La coulée par aspiration s'effectue avec le méme dispositif que la coulée simple avec
pour unique différence le fait que le porte-lingotiere et les lingotiéres utilisées (uniquement
cylindriques dans ce cas) sont percés en leur fond afin de pouvoir insérer un tube relié & une
pompe par un tuyau. Lorsque le matériau est correctement fondu et que nous nous apprétons a
le couler, nous ouvrons alors la vanne entre la pompe et le tube arrivant au fond du creuset et
retirons immédiatement le doigt ce qui permet d'aspirer rapidement le liquide au fond de la
lingotiére. En effet, I'aspiration se faisant principalement par 'espace libre entre les deux
parties de la lingotiére, 1a o le liquide tombe, lorsque celui-ci arrive au sommet de I'espace

cylindrique, il bouche la liaison entre I'intéricur de la lingotiere et le reste de l'enceinte, le
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pompage se fait alors uniquement dans cet espace cylindrique et attire rapidement le liquide

vers le bas de la lingotiére augmentant ainsi la vitesse de refroidissement.

La coulée par injection ne se réalisc pas & l'aide du méme dispositif que les deux
preécédentes techniques. En effet, celle-ci s'effectue en utilisant le dispositif de creuset froid
inductif et d'injection de la trempe sur roue, vu dans le paragraphe 11-1-b. La différence avec
une trempe sur roue reside dans le fait que la roue est remplacée par un porte-lingotiére
identique a celui utilisé pour les techniques de coulée décrites ci-dessus. Les mémes
lingotiéres sont dailleurs utilisées. Pour que ce porte-lingotiére puisse &tre refroidi par eau,
une arrivée et une sortie d'eau ont &té rajoutées sur l'enceinte du dispositif. L'alliage est donc
fondu dans le creuset froid inductif puis est injecté dans la lingotiére lorsque la vanne du
réservoir d'argon en surpression est ouverte. L'injection ne se fait plus au travers d'une buse a
ouverture rectangulaire mais avec une buse ayant une petite ouverture circulaire de l'ordre d'l
mm de diametre. Le liquide arrive donce directement au fond de la lingotiére (2 condition que
la buse ait ét€ correctement placée juste au-dessus de I'espace libre entre les deux parties de la

lingotiére), ce qui permet d'augmenter encore plus la vitesse de refroidissement.

50



Chapitre 1T : Méthodes expérimentales et techniques d'analyses

II-2 Techniques d'analyses

I[I-2-a Diffraction de ravons X

C'est la technique d'analyse de base pour les matériaux vitreux, la premiére que nous
utilisons aprés avoir formé chaque échantillon afin de savoir si celui-ci est un verre ou non.
Les diagrammes de diffraction représentent l'intensité des pics de diffraction des photons en
fonction de l'angle de diffraction de Bragg (20). La position angulaire des raies diffractées ou
I'absence de telles raies remplacées par une large "bosse de diffraction” nous renseigne sur la

structure atomique du composé.

(1) Rappels généraux

Les principes de diffraction, basés sur la loi de Bragg (n.A = 2.dpyg.5in 8yq) sont décrits

dans de nombreux ouvrages [Gui57, Cul78 et Ebe97] et ne seront pas repris ici.

Nous rappellerons simplement que le principe de I’interaction des rayons X avec la
matiére découle des lois fondamentales de 1'électromagnétisme. Un électron recevant une
onde électromagnétique est soumis & un champ électrique alternatif, il oscille et rayonne
comme une antenne : il émet A son tour une onde électromagnétique. Si celle-ci a la méme
fréquence que I’onde incidente, nous parlons d'émission cohérente ou diffusion Rayleigh.
Tous les phénomeénes de diffraction étudiés sont dus & la diffusion cohérente des rayons X. Si
I’onde diffusée a une fréquence différente, nous parlons alors d'émission incohérente, I’onde
incidente (ou le photon qui lui est associ¢) a échangé de 1’énergie avec 1’électron, ¢’est 'effet

Compton,
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Pour évaluer l'intensit¢ diffractée par un cristal, il est nécessaire dlintroduire une
notion caractéristique du phénoméne de diffraction : le facteur de structure du cristal, qui

s'exprime, pour une maille, selon la relation

~ maille Lo Si]flz g
F(K)= ) 1, expin K F7,).exp(-B,
J

)

0

ol 7, est le vecteur de position de I'atome j dans la maille a laquelle il appartient. X =k — /EO

. e -~ 2, o
est appelé vecteur de diffusion, £, = =~ étant le vecteur d'onde incident avec A la longueur
0

d'onde incidente. 7, (x,y,z) est repéré dans l'espace direct alors que K (h,k,l) est repéré dans

l'espace réciproque. Le dernier terme de l'expression, appelé facteur de Debye-Waller rend

compte de I'agitation thermique, avec Bj qui est une constante différente pour chaque atome j.

L'intensité diffractée, qui est la grandeur que nous mesurons, s'€crit alors en fonction

de F( K ) selon la relation :

(K)oc|F(E)?

Un calcul plus détaillé de l'intensité diffractée par un cristal est disponible en annexe 2.

(2) Dispositif expérimental

Le dispositif utilisé est un diffractométre & poudre 6-20 de la société Philips, doté
d'une anode de cuivre (Akaioz = 1,54 A) et équipé d'un monochromateur arriére en graphite
éliminant toute radiation de fluorescence. L'acquisition des données se fait pas a pas par un
compteur et est contrbiée par le programme MACGONIO (développé au Laboratoire de
Cristallographie) qui permet de piloter le détecteur sur un domaine angulaire qui s'étend de
28 =5°4 20 = 110°. Le fichier résuliat contient I'intensité des raies diffractées en fonction de
I'angle de Bragg 26. L'identification des phases formées se fait a l'aide du logiciel DIFFRACT
AT de Siemens qui permet la comparaison entre le diffractogramme obtenu et les fiches
J.C.P.D.S. [Int93].
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I1-2-b Diffraction de neutrons

L'amplitude des rayons X diffusés par un atome est proportionnelle au nombre de ses
électrons. 1l est donc trés difficile de mettre en évidence les atomes 1égers et de les positionner
lorsqu'ils sont accompagnés d'atomes lourds. De plus, il est impossible de distinguer des
atomes de numéros atomiques voisins comme ceux du fer et du cobalt par exemple. Enfin, la
diffraction de rayons X est une technique de caractérisation surfacique, elle permet de sonder
la matiere sur une profondeur de 1 a 10 pm pour une anode de cuivre classique. Clest
pourquoi, bien qu'étant beaucoup plus lourde & mettre en ceuvre, la diffraction neutronique a
été utilisée en complémentarité de celle-ci car elle permet d'apporter un certain nombre
d'informations complémentaires. En effet, la diffraction des neutrons n'étant pas
proportionnelle au nombre d'électrons de l'atome, cette technique permet de dépasser les

limites citées précédemment.

(1) Rappels généraux

¢ Production des neutrons

Produit dans un réacteur nucléaire, le neutron est émis au cours d'une réaction de
fission nucléaire de noyaux d'atomes tels que l'uranium 235. Sa vitesse est alors trés grande et
son énergie cinétique trés élevée. Comme & toute particule en mouvement, nous pouvons lui

associer une onde dont la longueur est régie par 1'équation de De Broglie :

ol h=6,626.102" J.s est la constante de Planck, v la vitesse du neutron et m sa masse.

Au cours de son passage dans un modérateur (graphite ou eau lourde), le neutron subit

un grand nombre de chocs induisant une diminution de son énergie cinétique. En assimilant

53




Chapitre II : Méthodes expérimentales et techniques d’analyses

ce flux neutronique a un gaz parfait, la vitesse quadratique moyenne du neutron peut étre

reliée & la température T (exprimée en Kelvin) du milieu ralentisseur par la relation :
3
B= lmapi= it
2 2

ot kg = 1,38.10% J X' est la constante de Boltzmann.

La longueur d'onde associée au faisceau neutronique est alors :

h

N 3mky, T

A=

Toutefois, la distribution des vitesses suit une loi de Maxwell et le spectre des
neutrons émis est par conséquent polychromatique. Cette dispersion €nergétique (ou
chromatique) est assez importante, la largeur & mi-hauteur de Ia distribution des longueurs
d’onde étant de plusieurs A, L’utilisation en diffractométric nécessite donc un

monochromateur pour sélectionner une longueur d'onde plus étroite.

o Caractéristiques de la diffusion des neutrons thermiques

Les neutrons thermiques (ceux qui sont utilisés pour la diffractométrie) sont diffusés
sous I’effet des forces nucléaires et des moments magnétiques des atomes. En ne considérant
que le premier processus, 1’interaction se fait entre le neutron et les noyaux des échantillons
mesurés. Vis-a-vis des neutrons thermiques, la matiére peut étre considérée comme une

distribution de points diffusants.

Si I"on excepte les matériaux magnétiques, l’ampiitude de diffusion atomique pour les
neutrons thermiques est €gale & I"amplitude diffusée par le noyau, Cette amplitude qui est
caractérisée par la longueur de diffusion b (également appelée longueur de Fermi), présente
des caractéres particuliers qui la différencient des amplitudes de diffusion atomiques pour les

rayons X ;
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- I’amplitude ne varie pas avec 1’angle de diffusion, car le noyau est ponctuel a
I’échelle de la longueur d’onde. Les pics de diffraction sont donc accessibles méme aux

grands angles,

- ’amplitude ne présente pas de corrélation avec le numéro atomique et varie peu dans
I’ensemble, mais elle peut étre trés différente pour 2 éléments voisins (par exemple pour S et
C! ou pour Mn et Fe) et pour Uhydrogéne elle est du méme ordre que pour les autres
éléments. Cette technique permet ainsi de distinguer clairement certains éléments légers

méme lorsqu'ils sont entourés d'éléments beaucoup plus lourds.

- Pamplitude varie avec ’état isotopique de 1’atome (par exemple entre C?et C” ou
entre H' et H%),

Par ailleurs, le fait que le neutron ne posséde pas de charge électrique, le conduit a
avoir des interactions trés faibles avec la matiére, ce qui lui permet de pénétrer profondément
a l'intérieur de celle-ci. La diffraction neutronique est donc une technique volumique, c'est &
dire que I'échantillon est caractérisé sur plusieurs cm’, et non plus seulement en surface

comme c'est le cas avec les rayons X.

Ces caractéres, complémentaires de ceux des rayons X, conditionnent leurs

applications a la détermination des structures cristallographiques.

De plus, le necutron qui est une particule de charge nulle ayant une masse

m=1,675.107 kg, posséde également un spin I = %% Par conséquent, il a aussi un moment

magnétique m, = 1,913 yp,, ol up, st le magnéton de Bohr nucléaire avec pp, = LRTE

M
1826

est le magnéton de Bohr électronique. Si les atomes possédent des moments magnétiques, il y
a alors interaction entre les moments magnétiques des neutrons et des électrons, ce qui permet

une détermination de la structure magnétique du matériau,

55




Chapitre 11 : Méthodes expérimentales et techniques d'analyses

e Intensité diffractée

Lors dune expérience de diffraction neutronique, nous mesurons le nombre de
neutrons diffusés par un échantillon dans un angle solide autour d'une direction déterminée.
La diffusion totale est, comme nous I'avons dit précédemment, la somme dune diffusion
nucléaire et d'une diffusion magnétique sans qu'il y ait interférence entre les deux lorsque les
neutrons ne sont pas polarisés. Il est donc possible de déterminer la structure nucléaire et la

structure magneétique simultanément.

Diffusion nucléaire :

Comme pour la diffraction des rayons X, la notion de facteur de structure du cristal

existe aussi mais dans le cas de la diffraction neutronique, la maille est caractérisée par deux

F(K ) différents. Le premier caractéristique de la diffusion nucléaire et s'appelant facteur de

structure nucléaire, s'écrit :

maille

Fy(K)= Y <b, >.exp(2in.K 7). exp(—1¥,)
7

ou <by> est appelée la longueur de diffusion de l'atome j moyennée sur tous les isotopes et ou
- exp(-Wj) est le facteur de Debye-Waller. Les valeurs des longueurs de diffusion atomique
peuvent étre trouvées, par exemple, dans [Sea92]. Les autres notions sont identiques a celles

qui ont €t¢ employées pour la diffraction des rayons X, dans le paragraphe I1-2-a.

Diffusion magnétique :

En dessous de la température d'ordre magnétique (T.), l'arrangement tridimensionnel
ordonne des moments magnétiques portés par certains atomes du cristal donne lieu & une
diffraction d'origine magnétique. Le second facteur de structure utilisé est donc le facteur de
structure magnétique qui s'écrit

Fo( ) = "iﬂfﬂ’ro.mn.fj(K)

J

my .exp(2in K 7))
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ou rp = est le rayon classique de I'électron, e et m, étant la charge et la masse de

m,.C

'¢lectron, mj est la projection de m; le moment magnétique de l'atome j sur le plan
perpendiculaire au vecteur de diffusion K et t}(ff ) est le facteur de forme magnétique

correspondant a la transformée de Fourier de la répartition spatiale de la densité électronique

magnétique qui traduit le fait que 'amplitude de P'interaction entre les neutrons et les spins des

électrons est une fonction variable de K. Ce terme est calculé de maniére théorique et est

tabulé pour les différents éléments [Bro88].

Les diffusions nucléaire et magnétique étant indépendantes, l'intensité diffractée par
un faisceau de neutrons non polarisés est la sonune des deux contributions et nous obtenons

alors :

K)o | F( B2+ | Fag K12

(2) Dispositif expérimental

Les diagrammes de diffraction neutronique et de thermodiffraction ont été réalisés sur

la ligne D1B de I'Institut Lave Langevin (I.L.L.) de Grenoble.

Le diffractométre de la ligne D1B, schématisé sur la figure 1I-10, est un diffractometre
2-axes 4 haut flux puisque trois monochromateurs en graphite pyrolitique focalisent le
faisceau au niveau de I'échantillon fournissant ainsi un flux de 6,5.10° neutrons.cm™, et pour
lequel nous avons utilis¢ la longueur d'onde A = 2,52 A. Sur ce méme diffractométre, il aurait
également ¢té possible d'utiliser un monochromateur en germanium pour travailler avec une
longueur d'onde de 1,28 A, mais avec un flux de 0,4.10° neutrons.cm™. La détection est
assurée par un multidétecteur linéaire courbe qui comprend 400 cellules actives couvrant un

domaine angulaire 26 = 80°, et donc avec une séparation angulaire de 0,2° en 2 theta.
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- [Shutfar

Figure II-10 : Schéma du diffractometre de la ligne D1B (ILL, Grenoble).

Cet instrument peut également é&tre équipé d'un four (voir figure 11-11) permettant
l'enregistrement de spectres de thermodiffraction jusqu'a 800 K. L'acquisition de diagrammes

de diffraction lors d'un traitement thermique peut étre faite toutes les 3 ou 5 minutes.

1 : vanne de pompage et
&’ arrivée des gaz

}4

24
%#}

2 : écrans thermiques

: porte-échantillon
: échantillon

: thermocouple de régulation

3

4

5

6 : thermocouple de contrile
7 : thermoconple de contrdle
8

: élément chanffant en
molybdéne

Figure II-11 : Schéma du four pouvant équiper le diffractométre de la ligne D1B.
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1I-2-¢ Calorimétrie Différentielle & Balayage (DSC)

Cet appareil est particulierement adapté pour suivre l'évolution d'un verre subissant
une cristallisation. Il est appelé Calorimétre Différentiel 4 Balayage ou Differential Scanning
Calorimeter (DSC) en anglais. Nous avons utilisé un dispositif de marque Netzsch DSC 404 S
(voir figure II-12). Le principe de mesure d'un tel dispositif est basé sur le fait que de
nombreux matériaux présentent des réactions endo ou exothermique lors dun cycle
thermique. Il permet ainsi de caractériser les changements d'état et les transitions de phases se
produisant dans le matériau au cours du traitement thermique. Cela nous permet, notamment,
dobtenir Tg, Ty, Tr ainsi que le nombre de réactions exothermiques composant la

cristallisation.

Creuset Four
Thermocouple de contrdle

Thermocouple Elément chauffant

Téte de mesure

Boucliers anti-radiation

W

Tube de protection

Systéme de pompage

Arrivée de gaz

Figure 11-12 : Schéma du Calorimetre Différentiel 4 Balayage.
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Le dispositif expérimental est composé dune téte de mesure comportant deux
emplacements pour les creusets contenant 1'échantillon pour 'un et servant de référence pour
lautre, le tout étant enfermé hermétiquement & I'intérieur d'un four dont la température est
controlée a l'aide de thermocouples. Le protocole de préparation de la mesure est composé de
plusieurs pompages primaires suivis de ringages & l'argon. La mesure seffectue sous flux
d'argon. Dans la région homogéne en température, du four, le creuset contenant Féchantillon a
analyser est chauffé de la méme maniére (selon un programme ¢laboré par l'opérateur) et en
méme temps que le creuset référence et la différence de temperature entre les deux est
mesurée par l'intermédiaire de thermocouples. Le creuset référence étant inerte, cela nous
permet de mesurer les échanges de chaleur (quiils soient positifs ou négatifs) entre
I'¢chantillon et le milieu dans lequel il est, nous permettant ainsi d'accéder aux valeurs citées

au-dessus,

II-2-d Balance thermomagnétique

Cette technique nous permet de suivre 1'évolution de Fordre magnétique du matériau
au cours d'un cycle thermique de chauffage-refroidissement. Nous avons utilisé linstallation
construite au Laboratoire de Cristallographie qui est une balance de type Faraday, schématisée

sur la figure 11-13.
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Figure {i-13 : Schéma de la balance thermomagnétique.

L'échantillon est placé dans un porte-échantillon a I'intérieur d'un four se trouvant dans

l'entrefer d'un aimant dont la forme géométrique permet d'obtenir un gradient de champ
magnétique constant. I} est alors soumis 4 une force magnétique F=poMVH oo M est

Vaimantation de I'échantillon et A le champ magnétique. Un détecteur enregistre le
déplacement de l'échantillon sous l'action de cette force, qui est directement proportionnelle a
l'aimantation du composé. Le four permet de chauffer I'échantilion jusqu'a 900 °C, les vitesses
de montée et de descente en température étant typiquement de 5 & 10 °C par minute. Afin
d'éviter tout risque d'oxydation tout en permettant un bon échange thermique, les échantilions

sont scellés a l'intéricur d'ampoules de quartz, sous atmospheére d'argon.

Une telle mesure nous donne notamment la température de Curie des phases formées

et nous permet d'identifier les différentes phases ferromagnétiques qui se forment lors de la
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cristallisation puis leur éventuelle évolution lors du refroidissement. En effet, en température
croissante, 'aimantation présente une forte diminution lorsque la température atteint la T, de
chacune des phases ferromagnétiques contenues dans le matériau étudié et vice versa lors de
la descente en température. De plus lorsqu'une phase ferromagnétique apparait ou disparait
lors du cycle thermique, I'aimantation peut subir d'importantes variations selon la température

a laquelle cela se produit.

II-2-e Microscopie Electronigue i Balavage (MEB)

Les analyses par microscopie électronique a balayage ont été réalisées sur le

microscope JEOL 840 A du Laboratoire de Cristallographie.

Cet instrument nous a permis d'obtenir plusieurs types d'analyses. Tout d'abord,
I'interaction du faisceau électronique avec le matériau se caractérise par I'émission d'électrons
secondaires et rétrodiffusés. Ces électrons sont collectés & l'aide de détecteurs, le signal
obtenu est visualisé sur un écran cathodique et des images peuvent en étre extraites par
lintermédiaire d'un ordinateur étant relié au microscope. Les électrons secondaires ainsi
détectés et qui proviennent d'interactions inélastiques entre les électrons incidents et les
atomes de la maticre, sont de faible énergie, ils ne sondent le matériau qu'en surface (de
l'ordre de 1 a 10 nm selon le matériau étudié), donnant ainsi des images topologiques de la
surface de I'échantillon. Les électrons rétrodiffusés, provenant d'interactions ¢lastiques sur une
profondeur de 100 & 500 nm, donnent quant & eux une visualisation du contraste chimique et
donc de la composition du matériau, étant donné que le nombre d'électrons détectés est
proportionnel au numéro atomique des éléments : les différents niveaux de gris des 1mages
sont caractéristiques des masses relatives des différentes phases observées. De cette fagon,
plus une phase contient des atomes lourds, plus elle apparait claire. Ensuite, cet instrument
nous a également permis de réaliser des analyses plus quantitatives par l'intermédiaire de la
technique de microanalyse X. Ici, nous utilisons le fait que l'interaction entre le faisceau
d'électrons et le matériau produit également une émission de rayons X. Un processus

d'excitation-désexcitation conduit les atomes de la matiére & émettre des rayons X qui ont une
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énergie caractéristique de la nature de l'atome les ayant émis. L'étude de ces rayonnements

permet unc analyse de la composition chimique de I'échantillon, en nature et en quantité.

Cet instrument autorise un grossissement de 10 a 100 000 et la résolution des analyses
avec ¢lectrons secondaires et rétrodiffusés est de 3 a 50 nm. Nous pouvons toutefois noter que

cette technique s'applique trés mal a la détection des éléments les plus 1égers.

Pour une description plus détaillée des analyses par microscopie é€lectronique a

balayage, se reporter, par exemple, a [Ebe97].
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Chapitre 111 ; Elaboration d'alliages pauvres en fer

CHAPITRE III : ELABORATION
D'ALLIAGES PAUVRES EN FER

La premiére partie de ce travail a consisté & prendre pour point de départ des
compositions d'alliages n'étant pas majoritairement a base de fer, mais contenant des
matériaux majoritairement a base de zirconium dans lesquels les éléments 3 d étaient des
matériaux peu magnétiques (Cu et Ni). L'avantage de ces compositions était d'étre connues
pour étre facilement vitrifiables jusqu'a plusieurs millimétres de diamétre. La famille a partir
de laquelle nous avons mené notre travail est une famille qui a été étudiée et caractérisée au
laboratoire, faisant l'objet de plusieurs publications (se référer, par exemple, a [Sou01] et
[Sou02]). Dans ¢es compositions connues, nous avons alors remplaceé le nickel par du fer.
L'objectif d'une telle approche était d'obtenir des composés vitreux d'épaisseur assez
conséquente (plus de 5 mm de diamétre dans le cas d'échantillons cylindriques), qui auraient
conservé d'excellentes propriétés mécaniques, a l'image de leur famille d'origine, mais tout en
laissant apparaitre des propriétés magnétiques nouvelles. Au cours de ce travail, ces
compositions ont été synthétisées 4 la fois sous forme de rubans et sous forme d'échantillons

massifs.

67




Chapitre I1I : Elaboration d'alliages pauvres en fer

II1-1 Synthése de rubans

ITT-1-a Intérét des rubans pour notre étude

Nous avons donc commencé cette étude par 'élaboration de rubans, En effet, méme si
leur production n'est pas la finalit¢ premiére de ce travail, celle-ci nous fournissait de
nombreuses indications sur le potentiel que ces différents alliages pouvaient avoir pour la
vitrification : il est ainsi possible de savoir si telle ou telle formule chimique donne un

matériau présentant une importante résistance 2 la cristallisation.

L'estimation du potentiel & former un verre massif peut se faire a l'aide de plusieurs

données qui sont

- I'épaisseur maximale sur laquelle le ruban peut &tre produit 4 I'état de verre. 1l est bien

evident que plus cette épaisseur est importante, plus le diamétre des massifs le sera aussi.
- la température réduite de transition vitreuse Trg.
- lintervalle en température de la région du liquide surfondu AT,

Les valeurs de Ty, Ty et Ty nécessaires & la détermination des deux derniers critéres

cités s'obtiennent a l'aide de mesures de DSC.

En fonction des valeurs ainsi obtenues, nous pouvons donc nous faire une idée sur
lattention qu'il faudra porter a telle ou telle formule et s'il est utile de poursuivre les

investigations sur cette famille de composés pour les produire sous forme massive.

Nous avons vu dans le chapitre I, que la température de transition vitreuse dépendait
de la vitesse de refroidissement appliquée. Nous avons ¢galement vu, dans ce méme chapitre,
que la structure d'un ruban était moins "reldchée" que celle d'un massif, or il n'est pas

inconcevable que cela puisse avoir une influence sur la temperature de cristallisation, Nous
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pourrions alors nous demander s'il était bienvenu d'utiliser des critéres comme Tr; et ATy,
établis 4 partir de valeurs qui pourraient étre différentes, dans le cas des rubans, de ce qu'elles
sont pour les échantillons massifs. En fait, il est communément admis et observé que, pour les
matériaux composant cette étude, les différences de T, et de Ty entre les rubans et les massifs

sont trés faibles et peuvent donc étre négligées.

A cela, nous pouvons également ajouter que dans le cas des cylindres de 3 mm de
diamétre (forme d'échantillon qui sera la plus utilisée au cours de ce travail), il est difficile
d'obtenir un diagramme de diffraction de rayons X de bonne qualité, la surface d'analyse étant
tres faible. Il faudrait alors avoir accés a des sources ponctuelles de grande intensité
(synchrotron, anode tournante) ou avoir recourt a la diffraction neutronique qui permet de
s'affranchir de ce probléme. Maltheureusement, l'accés & de telles techniques étant trés limité,
il est totalement impossible d'utiliser cet instrument en remplacement dun dispositif de
diffraction de rayons X de routine de laboratoire. L'énorme avantage des rubans, de ce point
de vue 13, repose sur le fait que ceux-ci sont produits sur de grandes largeurs (7 & 8 mm) et sur
des longueurs nettement supérieures a ce qui est nécessaire, ce qui facilite donc nettement leur

analyse X,

III-1-b  Systéme d'alliages sélectionné

La famille de formules choisie provient, comme nous l'avons dit précédemment, des
travaux effectués sur les alliages majoritairement 3 base de zirconium. Nous nous sommes
donc intéressé a des formules appartenant au systéme Zrss. T1xCusFepAly avec x e [2,5 -
7.5] ety € [7,5 — 15,5] ol les quantités de titane et d'aluminium ont été modifiées afin
d'analyser l'influence que cela pouvait avoir sur la capacité de vitrification des alliages. Les

compositions des échantillons ayant été étudics, sont représentées sur la figure 1I1-1.
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y (Al) _
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>
2,5 5 7,5 x (Ti)

Figure I1-1 : Compositions des alliages étudiés et nomenclature.

Des rubans ont dong été produits par trempe sur roue, aprés avoir formé l'alliage par
fusion inductive dans le creuset froid, pour évaluer la capacité des différentes formules a
former un verre. Cette estimation s'est faite en comparant les valeurs de Ax obtenues pour
chaque composition, sachant que les différents rubans ont été obtenus avec des conditions

expérimentales identiques.

La vitesse de roue utilisée a été de 19 m.s™, ce qui a conduit & une épaisseur de ruban
d'approximativement 60 pm, équivalente pour l'ensemble des composés testés. Les premiers
échantillons formés ont été ceux correspondant aux formules B35F, O35F, D35F, J35F, F35F
et G35F.

Les analyses par diffraction de rayons X ont confirmé que l'ensemble de ces

cchantillons était vitreux comme nous pouvons le voir avec l'exemple du diagramme de
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diffraction de V'échantillon F35F représenté sur la figure I1I-2, Les diagrammes de diffraction
de rayons X ont tous été réalisés en analysant un domaine angulaire en 28 allant de 10° a 90°

avec un pas de 0,04°.

Intensité (u.a.)

Angle 2 theta (degré)

Figure I11-2 : Diagramme de diffraction de rayons X de 1'échantillon F35F en ruban.

Les températures de transition vitreuse et de cristallisation ont ensuite €t¢ mesurees a
l'aide du calorimetre différentiel a balayage pour la totalité des ¢échantillons. Nous pouvons
voir un exemple de ces mesures sur la figure III-3, qui représente le diagramme de DSC de
'échantillon J35F. L'ensemble de ces caractérisations a été réalisé avec une vitesse de
chauffage de 5° par minute. Nous pouvons aussi noter que pour celles-ci, les rubans doivent
étre découpés en petits carrés dont nous remplissons ensuite le creuset en alumine de 5 mm de

diametre utilisé avec cet appareil.
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Figure III-3 : Diagramme de DSC de I'échantillon J35F en ruban.

De 14, nous avons pu en déduire les valeurs de Ax de chacun, comme nous pouvons le

voir dans le tableay III-1.

Echantillons T, (°C) T, (°C) AX (=T~ Ty)
B35F 335 424 89
D35F 322 426 104
F35F 370 480 110
G35F 320 437 117
J35F 315 424 109
O35F 326 425 99

Tableau I1I-1 : Valeurs de Ty, Ty et Ax pour les 6 premiéres compositions étudiées.
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Nous constatons alors clairement que Ax augmente lorsque le pourcentage en titane
augmente et encore plus lorsque le pourcentage en aluminium croit. Cela nous conduit donc a
tester de nouvelles compositions plus riches en titane, en aluminium ot bien des deux a la
fois. C'est ainsi que les échantillons M35F, I35F, N35F, K35F et L35F ont €té produits, en
conservant toujours des conditions expérimentales identiques & celles utilisées précédemment.
L'analyse par diffraction de rayons X nous a permis de constater que, cette fois-ci, la nature
structurale de ces composés était différente d'une formule a une autre et alors méme que
I'épaisseur des rubans est restée constante et ¢gale &4 60 pm. En effet, si 'échantilion 135F est

parfaitement vitreux, ce n'est pas le cas des 4 autres.

Tout d'abord, comme nous pouvons le constater sur la figure 111-4, le diagramme de
diffraction de rayons X de I'échantillon K35F montre l'apparition d'un pic de cristallisation au
niveau de l'angle 20 = 34,5°, en plus de la "bosse de diffraction” caractéristique de 1'état
vitreux. De la m&me maniére, le diagramme de diffraction de rayon X de I'échantillon M35F
est caractérisé, lui aussi, par la présence d'un pic de cristallisation situ¢ au niveau d'un angle
26 équivalent. La détermination de la phase a laquelle appartient ce pic est difficile a faire,
pour le moment, étant donné le peu d'information disponible. Cela dit, il peut étre conciu sans
ambiguité¢ que ces deux compositions conduisent a la synthése dun ruban partiellement
cristallisé pour une épaisseur ne dépassant pas 60 pum, et par conséquent il est évident que ces
formules ne peuvent en aucun cas Etre retenues dans 'optique d'une production de matériaux

vitreux a 1'état massif,
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Figure HI-4 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon K35F en ruban.

Si les echantillons K35TF et M35F apparaissent comme partiellement cristallisés, les
deux compositions N35F et L35F présentent une structure encore différente puisque ceux-ci
sont completement cristallisés. En effet, comme nous pouvons le voir sur la figure I11-5
representant le diagramme de diffraction de rayons X de 1'échantillon N35F, qui est en tout
point identique & celui de L35F, la bosse de diffraction qui caractérise I'état vitreux est absente
méme s'il semble possible de distinguer unc "amorce" de bosse entre les angles 26 = 34° et
20 = 43°. A la place de cela nous pouvons distinguer plusieurs pics de cristallisation. Nous
pouvons neéanmoins constater que ces pics ont une base assez large, témoignant ainsi de Ia
petite taille des cristaux formés. Concernant les phases cristallines se dégageant du
diagramme, nous distinguons clairement la présence des phases AlFeZr, Zr et Ti. Nous
remarquons d'ailleurs qu'un des principaux pics de la phase AlFeZr est situé au niveau de
l'angle 20 = 34,5° comme pour les échantillons K35F et M35F. Nous pouvons ainsi supposer

que le pic apparu pour ces deux compositions et que nous n'étions pas arrivé a indexer,
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appartient également a celle-ci. En plus de ces trois phases, d'autres semblent apparaitre sur le
diagramme de 1'échantillon N35F sans qu'il soit possible d'établir avec certitude la présence de
l'une ou de l'autre : il s'agit d'une phase de AlCw,Zr et de phases Zr-Fe (ZrsFe, Zn:Fe et
Zr,Fe). Les pics de diffraction les caractérisant sont situés 4 des angles ol les pics des trois
principales phases sont déja présents. Nous pouvons simplement remarquer qu'aucune phase
contenant du cuivre n'a été indexée avec certitude, il est donc fort probable que le cuivre se

soit tout de méme arrangé avec de I'aluminium et du zirconium en phase AlCuyZr.

Le fait que les pics ressortant du diagramme aient une base aussi large complique
considérablement leur indexation. Toutefois, comme pour les échantilions K35F et M35F,
nous pouvons en conclure sans le moindre doute que ces deux compositions, qui conduisent a
la synthése de rubans entiérement cristallins pour une épaisseur équivalente a celle des autres

échantillons, ne peuvent pas étre retenues dans le cadre de notre recherche de matériaux

vitreux massifs.
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Figure I11-5 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon N35F en ruban.
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Des 5 formules chimiques synthétisées, il n'en reste ainsi qu'une seule pouvant
présenter un intérét pour notre étude. Il s'agit donc de I'échantillon 135F pour lequel, de la
méme maniére que précédemment, nous avons mesuré les valeurs de Te Tx et Ax que nous

avons reportées dans le tableau I11-2.

Echantillon T, (°C) T (°C) AX (=Tx - Tg)
135F 333 439 106

Tableau 12 : Valeurs de T,, Ty et Ax pour la deuxiéme série de compositions étudiées.

A la vue de ces résultats, plusieurs enseignements concernant les compositions devant

retenir notre atiention, peuvent &tre tirés.

Il apparait ainsi évident que le domaine de surfusion Ax augmente lorsque le
pourcentage atomique d'aluminium croit et cela jusqu'a une valeur y = 11,5. En effet, nous
avions vu, apres I'analyse des 6 premiéres compositions, que F35F et G35F possédaient les Ax
les plus important, or 1'étude des 5 échantilions suivant nous a montré que cette valeur du
domaine de surfusion ne progressait plus en augmentant encore le pourcentage en aluminium
et c'est ainsi que l'échantillon M35F, dont la formule chimique est equivalente a celle de F35F
hormis 2 atomes pourcent d'aluminium & la place de zirconium, n'est plus entigrement vitreux
puisque son diagramme de diffraction de rayons X laisse apparaitre un pic de cristallisation
De maniére similaire, I'échantillon I35F et & plus forte raison encore I'échantillon L35F. qui
ont tous les deux des formules chimiques proches de celle de G35F avec pour seule difference
respectivement 2 atomes pourcent et 4 atomes pourcent d'aluminium 2 la place de zirconium,
montrent bien que si nous continuons 4 augmenter la valeur de y alors la capacité de
vitrification de l'alliage se trouve de plus en plus affaiblie. Ainsi, la valeur de Ax de
I'¢chantillon I35F est abaissée a 106 K contre 117 K pour G35F. Quant & L35F, celui-ci
apparait comme étant complétement cristallisé. Enfin, nous pouvons également remarquer une

¢volution similaire en comparant les échantillons K35F et N35F dont la seule différence est
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que y est égal 4 11,5 pour le premier et 13,5 pour le second, ce qui se traduit par un
échantillon ayant une seule phase cristallisée avec une matrice restant vitreuse pour K35F et

par un échantillon entiérement cristallis¢ dans le cas de N35E.

En procédant de maniére identique, nous avons étudié l'influence du pourcentage
atomique de titane sur la valeur de Ax. La encore, nous avions dé¢ja remarqué, avec les
premiers échantillons, que lorsque x passait de 2,5 4 5 cela conduisait a une augmentation de
la capacité a former un verre, ce qui a dailleurs ¢té confirmé en comparant 'échantillon M35F
ayant un x valant 2,5 et qui est particllement cristallisé, avec I'échantillon I35F qui contient 5
atomes pourcent de titane et qui est totalement vitreux. Par ailleurs, lorsque nous regardons
les capacités de vitrification des échantillons K35F et N35F, qui ont tous les deux un
pourcentage atomique en titane de 7,5, et que nous les comparons respectivement avec celles
des échantilions G35F et I35F, qui ont pour seule différence de compositions chimique un
pourcentage atomique en titane de 5, nous constatons clairement que 5 atomes pourcent est la
quantité maximale de titane a utiliser dans un alliage lorsque nous cherchons & obtenir un Ax
le plus grand possible. En effet, K35F est un échantillon qui n'est pas completement vitreux
puisque nous avons décelé une phase cristallisée 4 l'aide de la diffraction de rayons X, alors
que I'échantillon G35F est, quant & lui, parfaitement vitreux. De méme, I'échantillon N35F est

entiérement cristallisé alors que I35F ne montre, de son coté, aucun signe de cristallisation.

Ce travail préliminaire sur les rubans nous conduit donc a tirer un certain nombre
d'enseignements qui nous permettent de sélectionner les compositions chimiques sur
lesquelles nous devons porter notre attention. Ainsi, les échantilions G35F, F35F, J35F et
I35F qui ont des domaines de surfusion respectifs de 117, 110, 109 et 106 degrés, semblent
avoir les compositions chimiques les plus prometteuses en vue de former des verres
métalliques massifs et c'est par conséquent sur ces alliages que nous avons travaillé dans la
deuxiéme partie de ce chapitre, mais ce sont aussi ceux-1a que nous avons analysé par

thermodiffraction neutronique afin d'étudier leur processus de cristallisation.

77




Chapitre Il : Elaboration d'alliages pauvres en fer

III-1-¢  Analyse par thermodiffraction neutronique

Apres avoir sélectionné les compositions chimiques possédant les plus grandes
capacités a former des verres métalliques massifs, comme nous venons de le VOII, NOUS avons
donc étudié le processus de cristallisation de plusieurs d'entre elles par l'intermédiaire d'une
analyse par thermodiffraction neutronique. Cette mesure consiste & chauffer le matériau et a
enregistrer, tout au long du chauffage, des diagrammes de diffraction de neutrons a intervalles
réguliers de température. Les montées en température, de 'ambiante jusqu'a 1000 K, se font &
la vitesse de 2 degrés par minute et l'acquisition des diagrammes de diffraction se fait tous les
10 degrés avec une longueur d'onde A =252 A. Le domaine angulaire analysé s'étend de
26 = 20° jusqu'a 20 = 100°,

Nous avons ainsi étudié 1a cristallisation des échantilions G35F et J35F. D'autres ont
¢galement été soumis a cette mesure, afin de savoir si un changement notable se produisait en
s'¢loignant de ces deux compositions (en particulier au niveau des phases qui cristallisent),
mais rien de tel n'a été observé. Comme nous pouvons le voir sur la figure 1II-6 qui représente
le diagramme de thermodiffraction de I'échantillon G35F, depuis la température ambiante,
lors de la montée en température, nous constatons évidemment la présence de la "bosse" de
diffraction qui caractérise 1'état vitreux, Ensuite, au fur et & mesure que la montée en
température se produit, nous pouvons observer une premicre cristallisation & une température
de 710 K (437 °C). Les deux principaux pics apparaissent quasiment simultanément 3 cette
température. Une deuxiéme série de cristallisation se produit par la suite mais la température
de son déclenchement est nettement plus delicate 4 évaluer étant donné que les phases qui

apparaissent ont une intensité assez faible, Nous pouvons toutefois I'estimer a 900 K (627 °C).
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Figure III-6 : Diagramme de thermodiffraction neutronique de l'échantillon G35F en

ruban.

En comparant les températures de cristallisation obtenues par ce moyen avec celles
données par l'analyse du composé 4 'aide du dispositif de DSC, nous constatons que celles-ci
correspondent bien, notamment en ce qui concerne la premiére cristallisation qui avait ¢té
repérée 4 Ty = 437 °C avec la DSC, ce qui est exactement la valeur observée ci-dessus, Quant
a la température de seconde cristallisation, évaluée a 620 °C avec la DSC, elle n'est pas tres

¢éloignée de l'estimation faite avec la thermodiffraction neutronique.

L'indexation des pics apparaissant au cours de la montée en température est plus
complexe a obtenir. En effet, la phase qui apparait lors de la premiére cristallisation est

introuvable dans la base de donnée. De plus, cette phase apparait comme étant métastable
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puisqu'elle disparait lors de la deuxiéme cristallisation. Elle se décompose en trois phases qui
sont Zr,Cu, ZrCu et AlFeZr.

Le diagramme de thermodiffraction neutronique de l'échantillon J35F est quasiment

identique & celui de G35F, comme nous pouvons le voir sur la figure I11-7.

e AlFeZr
n Zr,Cu
A 7Z1Cu

Intensité (u.a.)
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Figure I1I-7 : Diagramme de thermodiffraction neutronique de l'échantilion J35F en
ruban.

En effet, les deux principales différences sont, d'une part, que le pic de Ia phase de
Z1Cu est beaucoup moins grand par rapport aux deux autres phases, et d'autre part, qu'une

amorce de la phase Zr,Cu peut étre vue dés la température ambiante, laissant supposer qu'une
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petite partie de I'échantillon a cristailisé dans la structure Zr,Cu lors du refroidissement, sans

que cela n'ait été détecté par diffraction de rayons X.

Ia température de premi¢re cristallisation est estimée a 689 K (416 °C) et la seconde 4
845 K (572 °C). La mesure effectuée avec le dispositif de DSC nous donne des températures
de premiére et seconde cristallisation de, respectivement, 424 °C et 583 °C. Les différences
constatées sont probablement dues au fait que l'acquisition des spectres de diffraction se fait

tous les 10 degrés.

IH1-2 Synthése d'échantillons massifs

III-2-a Cylindres de 5,5 mm de diamétre

Aprés avoir étudié la prédisposition a former des verres métalliques, des différentes
compositions du systéme sur lequel porte notre travail, nous avons décidé de synthétiser des
cylindres de 5,5 mm de diamétre afin de savoir si la grande capacité de vitrification décelée
parmi plusieurs alliages sous forme de rubans, se traduisait par l'obtention de maténaux

massifs dans cet état vitreux.

Pour cela, nous avons formé les alliages dans le creuset froid par fusion inductive,
avant de les couler dans la lingotiére en cuivre donnant des cylindres du diamétre voulu. Nous
avons ainsi obtenu des barreaux de 5,5 mm de diamétre pour les compositions G35F, F35F et
J35F.
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(1) Caractérisation structurale

L'état structural de ces échantillons a, ensuite, été étudié a l'aide de la diffraction de
rayons X. Nous pouvons voir les diagrammes résultant des échantillons F35F et J35F sur la
figure III-8. Celui de l'alliage G35F leur est en tout point semblable. Nous constatons
quancun de ces diagrammes n'a l'aspect de celui d'un verre métallique caractérisé par une

bosse de diffraction. Au lieu de cela, nous observons une multitude de pics.

Intensité (u.a.)

10 20 30 40 50 60 70 80 80

Angle 2 theta (degre)

Figure T1I-8 : Diagrammes de diffraction de rayons X des échantillons F35F et J35F
(D =15,5 mm).

Les diagrammes de F35F et J35F sont donc quasiment identiques. Nous observons la
phase AlFeZr déja vue pour les deux rubans cristallisés, avec néanmoins un léger décalage sur

la droite de I'ensemble de ses pics par rapport a la phase référencée dans la base de données.
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Nous observons également que des phases Zr,Cu et ZrCu sont apparues, Zr,Cu étant plus
clairement visible pour 1'échantillon J35F alors que ZrCu l'est plus pour F35F. En plus de
celles-ci, il est possible que d'autres phases de compositions Zr-Fe, Zr,Fe, Zr;Fe et ZnFe en
l'occurrence, soient présentes dans le matériau comme pour les rubans N35F et L35F. Quant
aux atomes de titane, ils occupent probablement des sites de zirconium de la phase AlFeZr,
expliquant ainsi le léger décalage constaté, d'autant plus que la taille des atomes de titane
étant plus petite que celle des atomes de zirconium, la distance interréticulaire duy de cette

phase est donc diminuée et la valeur de 'angle 268 augmentée.

Nous avons donc une composition cristalline proche des rubans sauf que le cuivre s'est
arrangé en phase avec le zirconium. Il n'est cependant pas surprenant de constater que la
structure cristalline ait ainsi légérement évoluée. En effet, le ruban est refroidi beaucoup plus
rapidement que les échantillons massifs, il se trouve ainsi dans un état particuliérement
"frustré" car bien que le réarrangement atomique ait pu commencer, les phases cristallines
formées ne sont pas forcément celles qui seraient apparues lors d'un refroidissement plus lent.
Ceci semble étre l'explication de l'absence de phase Zr-Cu dans le ruban, vraissmblablement

remplacé par un mélange d'aluminium, de cuivre et de zirconium peu évident a distinguer.

Ces trois échantillons étant ainsi clairement cristallisés, il nous est donc apparu inutile
de réaliser la synthése du quatriéme, a savoir I35F, en forme cylindrique avec un tel diamétre,

sachant que c'est la composition ayant le domaine de surfusion le plus restreint des quatre.

(2) Analyse par microscopie électronigue a balayage

Aprés avoir constaté quaucun des échantillons synthétisés en barreau de 5,5 mm de
diamétre n'était vitreux, nous avons voulu savoir comment se présentait la microstructure
cristalline. Pour cela, nous avons utilisé le microscope électronique a balayage du Laboratoire
de Cristallographie. Cet appareil nous a permis d'obtenir des images du contraste chimique du
matériau et donc de sa composition. Les échantillons F35F et J35F ont ainsi été¢ examinés 4

I'aide de cet instrument.
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Pour Féchantillon J35F, nous avons constaté que la structure de lalliage était
caractérisée par la présence de cristallites de moins de 10 um piégées a lintérieur d'une
grande matrice. Cela est visible sur la figure [11-9 qui représente une image de I'échantillon

avec un grossissement de 200 fois.

Figure II1-9 : Image MEB de l'échantillon J35F (® = 5,5 mm). Grossissement x 200,
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En augmentant le grossissement de I'image, nous constatons qu'en plus des cristallites
noires, d'autre encore plus petites et de couleur grise apparaissent aussi, piégées dans la
matrice. Celles-ci sont en trés petite quantité. Nous voyons cela sur la figure ITI-10 qui montre

une image ayant un grossissement de 3000 fois.

Figure I11-10 : Image MEB de 1'échantillon J35F (® = 5,5 mm). Grossissement x 3000,
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Or, nous savons que les différents niveaux de gris sont caractertstiques des masses
relatives des différentes phases observées. De cette fagon, plus une phase contient des atomes
lourds, plus elle apparait claire. La matrice de J35F est donc composée majoritairement
d'atomes lourds, en l'occurrence de zirconium, alors que les deux cristallites sont de masse

atomique moyenne inférieure.

Pour se faire une idée plus précise des compositions atomiques des deux principales
phases, nous avons utilisé la microanalyse X, qui permet une étude qualitative et quantitative
de la composition chimique de I'échantillon. Nous avons donc étudié ces deux phases
appelées "clair" pour la matrice et "noir" pour les cristallites en effectuant plusieurs analyses
pour chacune, en choisissant & chaque fois des emplacements différents. Les cristallites grises
n'ont pas pu €tre analysées compte tenu de leur taille trop petite. Les résultats de ces mesures

sont visibles dans le tableau III-3.

Zr Ti Cu Fe Al
J35F 50,5 5 23 12 9.5
Clair 1 50,33 4,09 30,52 8,98 6,08
Clair 2 48,82 421 30,48 9,85 6,65
Clair 3 51,44 4,06 30,14 8,20 6,16
Noir 1 29,74 10,30 19,58 25,30 15,08
Noir 2 30,52 10,92 22,20 21,86 14,50
Noir 3 30,56 10,18 19,53 24,65 15,08
Noir 4 31,59 10,35 20,81 22.66 14,59

Tableau IT1-3 : Résultats des microanalyses X effectués sur I'échantillon J35F (®=5,5 mm).

Comme nous pouvons le constater, l'enchevétrement des phases et la taille
particulicrement faible des cristallites conduisent a une certaine dispersion au niveau de ces
mesures. Nous ne retrouvons pas des compositions exactes de phases mais plutdt un mélange
de toutes les espéces atomiques avec, tout de méme, une variation dans leur proportion
lorsque nous comparons les phases "clair" et "noir". Ainsi, ceite étude nous permet de

constater que la partie claire des images est surtout riche en zirconium et en cuivre avec un
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pourcentage de zirconium allié au titane représentant 2 peu prés le double de celui du cuivre.
Cela va donc dans le sens d'une forte présence de Zr,Cu comme cela avait été deétecté sur les
diagrammes de diffraction de rayons X. Quant a la partie noire, nous constatons que la
quantité de fer et d'aluminium augmente nettement alors celle de cuivre et de zirconium, avec
le titane, diminuent. Si aucune phase ne se dégage clairement de ces chiffres, nous pouvons,
tout de méme, supposer que la phase AllleZr constitue la majorité de cette partie noire. La
phase grise en petite quantité pourrait, 4 la vue des différentes masses, correspondre a ZrCu.

La précision de cette étude ne permet pas d'aller plus loin au niveau de I'analyse.

Nous avons ensuite étudié I'échantillon F35F pour lequel nous avons également
observé une structure composée d'une multitude de petites cristallites de 1 4 10 pm entourées

d'une grande matrice, comme cela est visible sur la figure HI-11.
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Figure I1I-1] : Image MEB de l'échantillon F35F (® = 35,5 mm). Grossissement x 100.

La figure I1I-12 montre clairement que ces cristallites sont, Ia encore, de deux types
différents mais contrairement 2 1'échantillon J 35F, la phase intermédiaire, entre 12 phase claire
riche en zirconium et la phase noire contenant une majorité d'atomes légers, est ici beaucoup

plus présente.
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Figure Il1-12 : Image MEB de 'échantillon F35F (@ = 5,5 mm). Grossissement x
1000.

Nous avons alors voulu étudier la composition chimique de ces phases a l'aide de la
microanalyse X comme dans le cas précédent. Malheureusement si pour l'échantillon J3SF
cela avait ét¢ possible bien qu'a la limite de l'exploitable, les données obtenues pour cet
alliage ne sont d'aucune aide pour déterminer les phases observées. En effet, bien que
plusieurs mesures aient €t faites sur chacune des zones, nous avons retrouveé a chaque fois un

pourcentage atomique des différents éléments a peu pres équivalent a ce quiil est dans la
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composition globale de F35F, & savoir. Zrs; Ti; sCupsFep Al 5. Cela est principalement dii au
fait que la taille de la zone d'ou sont collectés les rayonnements X analysés ne peut pas étre
réduite indéfiniment, et des rayonnements parasites des phases voisines polluent alors

l'analyse.

Nous pouvons simplement comparer les données obtenues grice a la diffraction de
rayons X avec c¢ que nous observons. Nous avions ainsi repéré avec certitude trois phases
différentes : Zr, ZrCu et AlFeZr. Nous pouvons donc émettre I'hypothese que les trois zones

de couleurs différentes correspondent a ces phases.

I11-2-b Cylindres de 3 mm de diamétre

La synthése de matériaux massifs sous forme de cylindres de 5,5 mm de diamétre
n'ayant pas réussie, nous avons alors décidé de former des barreaux de 3 mm de diametre. En
effet, Ia capacité a former des verres meétalliques massifs, entrevue lors du travail sur les
rubans, ne s'est pas vérifiée pour des cylindres de grand diamétre. Celui-ci se révele
cffectivement trop important pour que le refroidissement se produise suffisamment vite afin
de geler la structure de l'alliage dans son état structural désordonné. En formant des barreaux
pratiquement deux fois moins épais, nous espérons atteindre une vitesse de refroidissement
adequate et ainsi obtenir une structure ol le réarrangement cristallin n'a pas eu le temps de se

produire.

Nous avons synthétisé pour cela des échantillons de composition G35F, F35F et I35F
qui, comme nous 'avions vu lors de I'étude sur les rubans, sont des formules chimiques ayant

de grand domaine de surfusion.

La caractérisation de I'état structural de ces échantillons a été réalisé par diffraction
neutronique. Les diagrammes résultants des trois échantillons ont été représentés sur la figure
I-13,
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Figure IT1-13 : Diagrammes de diffraction neutronique des échantillons G35F, F35F et
I35F (® =3 mm).

Comme nous le constatons trés clairement, aucun de ces échantillons n'est vitreux.
Tous les trois présentent des pics de diffraction intenses. Nous pouvons également voir que
nous retrouvons les mémes phases que celles observées par diffraction de rayons X sur les
échantillons F35F et J35F en cylindres de 5,5 mm de diamétre (voir figure 111-8) et celles que
nous pouvons voir 4 la fin du cycle de montée en température, sur le diagramme de
thermodiffraction neutronique des rubans G35F et J35F (voir figure III-6 et figure I1I-7).
Nous retrouvons ainsi les phases AlFeZr, Zr,Cu et ZrCu. Tout comme pour les cylindres de
55 mm de diamétre, les diagrammes des échantillons sont semblables hormis celui de
1'échantillon F35F qui, bien qu'ayant les mémes phases que les deux autres, voit celle de ZrCu

nettement ressortir par rapport a AlFeZr et Zr,Cu.
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I11-3 Conclusion

Cette ¢tude a ¢té basée sur des alliages s'inspirant d'une famille majoritairement
composee de zirconium qui a été étudiée et caractérisée au laboratoire. Celle-ci a montré une
grande capacité¢ 4 former des verres métalliques massifs et des barreaux de plusieurs
millimetres de diameétre ont ainsi pu étre synthétisés a I'état vitreux. Mais ces alliages ne
possedent aucune propriété magnétique remarquable. Le point de départ de ce travail a donc
consisté & remplacer les 12 atomes pourcent de nickel des compositions chimiques de cette
famille par du fer. L'objectif d'une telle approche était ainsi d'obtenir des composés ayant
conserves leur aptitude a former des verres métalliques d'épaisseur assez conséquente, tout en
conservant d'excellentes propriétés mécaniques, 4 l'image de leur famille d'origine, mais en

laissant apparaitre des propriétés magnétiques nouvelles.

Avec I'étude menée sur les rubans qui nous a permis de sélectionner les compositions
chimiques qui avaient les domaines de surfusion les plus grands et qui, par conséquent,
semblaient avoir les compositions chimiques les plus prometteuses en vue de donner des
matériaux vitreux massifs, nous sommes donc passé & la synthése de cylindres de plusieurs

millimétres de diamétre.

Nous avons ainsi commencé par des barreaux de 5,5 mm de diamétre puis, constatant
que cette €paisseur était trop importante pour que le refroidissement soit suffisamment rapide,
nous avons décidé de passer & des cylindres de 3 mm de diamétre. Bien que cette taille
corresponde a la moiti¢ de celle pour laquelle nous avons obtenu des matériaux parfaitement

vitreux sans le remplacement du nickel, le résultat ne s'est pas révélé concluant.
s p

La syntheése de verres métalliques massifs de diamétre de 3 mm, et 3 plus forte raison
encore, de diametre de 5,5 mm n'ayant pas donné satisfaction, I'étude de cette famille a donc
¢té abandonnée sans que des mesures mécaniques ou magnétiques n'aient été menées, 11 est
effectivement apparu plus judicieux de s'intéresser directement a des alliages majoritairement
composés de fer, garantissant ainsi de bonnes propriétés magnétiques, et cela bien qu'ils
soient connus pour avoir des capacités de vitrification nettement inférieures & celles des

alliages a base de zirconium, entre autres.
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CHAPITRE IV : ELABORATION
D'ALLIAGES A BASE DE FER

SYSTEME (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

Apres avoir pris comme point de départ des compositions d'alliages qui étaient
majoritairement a base de zirconium en s'inspirant de travaux effectués au laboratoire, nous
nous sommes intéresses a l'étude d'alliages composés, cette fois-ci, principalement par du fer.
En effet, comme nous I'avons vu dans le chapitre précédent, l'idée de remplacer uniquement le
nickel par du fer, dans des alliages qui sont connus pour posséder une trés grande capacité 4
former des matériaux vitreux, ne s'est pas révélée concluante. C'est pourquoi nous avons
décidé d'orienter nos recherches sur des alliages 4 base majoritairement de fer qui présentent
l'avantage de donner des matériaux ayant de bonnes propriétés magnétiques douces mais qui,
en échange, ont I'énorme inconvénient d'étre trés difficilement vitrifiable 4 1'état massif. Ainsi,
au cours de cette ¢tude, nous avons pris comme point de départ la famille d'alliages qui
conduit actuellement aux résultats les plus prometteurs d'apres la littérature, 4 savoir la famille
(Fe,Co,N1)-(Zr, HfNb, Ta,...)-B (voir par exemple [Ino97] et [Ino98]). Celle-ci combine de trés
intéressantes propriétés magnétiques avec une capacité de vitrification qui, méme si elle n'est
en rien comparable a ce qui peut étre obtenu avec les familles d'alliages & base de zirconium
ou daluminium par exemple, est néanmoins suffisamment importante pour donner des

€chantillons dont le diamétre maximal peut atteindre 3 millimetres ([Chi00]).
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IV-1 Etat des connaissances

L'¢tude des verres métalliques massifs 4 base de fer a connu un tournant en 1995,
année qui marqua le début d'une succession de découvertes de nouveaux alliages permettant
d'obtenir de tels matériaux avec des vitesses de refroidissement inférieures a 10° Ks™,
Plusieurs familles ont alors attiré l'attention des groupes de recherche travaillant sur le sujet en
permettant la synthése de matériaux cylindriques massifs d'un millimétre de diamétre, voir
méme de plusieurs millimétres d'épaisseur pour certains, comme cela a été dit dans
l'introduction. Un de ces systémes d'alliages nous a paru é&tre particuliérement prometteur, il
s'agit du systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta)-B. Les travaux du groupe d'Akihisa Inoue, de
"I'Institute for Materials Research” de 1'Université de Tohoku au Japon, avaient montré que
ces compositions chimiques conduisaient 4 la synthése de cylindres de 2 mm de diamétre a
I'état vitreux et qui, en plus de cela, possédaient des propriétés magnétiques douces trés
intéressantes (voir par exemple [Ino97] et [Ino98]). Plus tard, les travaux menés par
H. Chiriac sur ce méme systéme ont conduit 4 une amélioration des capacités de vitrification,
portant le diamétre maximal des cylindres produits & 3 mm ([Chi00]). Les principales
compositions d'alliages de ce systéme ainsi que leurs caractéristiques de stabilité thermique et
leurs propri€tés magnétiques douces ont été reportées dans le tableau IV-1. 11 est & noter que
bien qu'il soit fait référence a des alliages de 3 mm dans la publication [Chi00], tous les

résultats présentés dans I'article concernent les alliages préparés sous forme de rubans.
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Alliages buax | To [ATip Js He To | Reférences | Nom
@m | K@) [ (D | AmD | K

FessCorNHZ1 0B 2 8141 73 [096] 2 | 594 |[In097/98] (1)
FeseCorNi17Z1sNbyBag 2 828 | 85 0,75 1,1 531 | [Ino97/98] (1) | Ali24
FesiCoNLZIsND,Brs | 2 1808 50 10,85 32 [n097] (13| AlI25
FesqCosNisZrgTasBayg 2 8271 88 |0,74 2,6 [Ino97] (1) | All26

FessCorNiZZr15Nb B0 | 1.6 1773 | 80 |1.01] 9,5 |554| [Chio0](2)
FessCoNiZIsNby s TirsBao | 3 1733 | 90 |1,06] 6,1 |603| [Chi00](2) | Fel
FesgCoNizZrgNb; sMo; sBagg 3 | 743 | 90 11,07 7.4 560 | [Chi00] (2) Fe2
FeseCoNiZZ1sNb, sTa1 sBao | 3 1768 | 85 |0.89| 6,1 |560| [Chi00](2) | Fe3

Tableau IV-1 : Principales compositions d'alliages du systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

ainsi que leurs caractéristiques de stabilité thermique et leurs propriéteés magnétiques douces.

(1) : propriétés magnétiques pour des échantillons recuits a 800 K pendant 300 s.

(2) : propriétés magnétiques pour des échantillons en ruban de 35 pm d'épaisseur.

Ces verres métalliques massifs ont été obtenus par coulée en lingotieres de cuivre de

forme cylindrique.

Nous nous sommes donc intéressés, dans un premier temps, & ces compositions

chimiques qui proposent, 4 'heure actuelle encore, les résultats les plus prometteurs du point

de vue du diamétre maximal de I'échantillon tout en ayant des propriétés magnétiques douces

particuliérement attractives.
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IV-2 Alliages du groupe Inoue

IV-2-a Fusion en creuset froid avec coulée simple

Nous avons donc décidé de tester 3 des 4 premiéres compositions mises au point dans
le laboratoire japonais, & savoir les formules FessCo7NizZrsNb,Bso, Feg:CosNi7Z1rsNb;Bys et

FessCo7NizZrgTa;Bsg que nous avons appelé respectivement All24, Ali25 et Al126.

La synthése de ces matériaux a été réalisée en utilisant la technique de fusion par
induction en creuset froid avec coulée en lingotiére. Nous avons choisi, pour cela, la
lingotiere formant des plaques de 2 mm d'épaisseur. Les alliages AlI25 et Al126 ont été les
deux premiers a étre formés. Ces deux fusions se sont révélées &tre particulisrement difficiles
a réaliser car, bien que la boule de matiére fondue se soit correctement formée, celle-ci est

restée peu liquide, ce qui n'a pas facilité la coulée.

Aprés avoir obtenu ces échantillons, nous avons voulu vérifier leur état structural en
les soumettant 4 une diffraction de rayons X. Comme nous pouvons le voir sur la figure IV-1
qui représente les diagrammes de diffraction X des deux compositions, ces alliages sont

cristallisés et ont des diagrammes trés semblables mais néanmoins non identiques.
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Figure IV-1 : Diagramme de diffraction de rayons X des échantillons Ali25 et All26.

Ainsi, nous constatons la présence de deux phases principales qui sont des phases de
fer et de ZrB,. De plus, nous voyons clairement que la taille des pics du fer de 1'échantillon
AlI25 est nettement plus grande que celie des pics de la phase de ZrB,, alors que dans le cas
de Al126, cette phase de fer apparait moins prédominante. Cela n'a rien de surprenant €tant
donné que la composition de cet alliage Al125 comporte 61 atomes pourcent de fer contre un
pourcentage en atome de bore égal & 15 alors que pour l'autre composition, ces pourcentages

sont respectivement de 56 et de 20.

En plus de ces deux phases clairement identifiées, d'autres semblent étre présentes
sans qu'il soit possible d'étre catégorique étant donné que leurs pics de diffraction se trouvent
a des angles 20 caractérisant déja le fer et le ZrB,. Il s'agit des phases de cobalt et de nickel
qui ont toutes les deux des pics de diffraction identiques (mémes structures cubiques faces

centrées) et de phases composées 4 la fois de fer et de nickel ou de cobalt.
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Chapitre 1V : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

En constatant cela, nous avons alors décidé d'utiliser un protocole de formation des
alliages légerement différent. En effet, jusque 13, ces synthéses se réalisaient en fusionnant
tous les éléments de l'alliage en méme temps. Or, étant donné que les deux principales phases
formées lors de la trempe sont Fe et ZrB,, nous avons décidé de préformer un alliage Fe-B
avec les masses de fer et de bore utilisées dans la composition de l'alliage complet. Le but de
cette préformation est de lier fortement les atomes de fer et de bore afin qu'au moment de Ia
fusion finale, lorsque nous rajoutons les autres éléments pour former le compose voulu, ces
deux types d'atomes aient tendance & rester suffisamment liés pour éviter qu'ils ne donnent

naissance aux phases de fer et de ZrB, lors de la trempe.

Clest donc en procédant de cette maniére que nous avons réalisé la synthése du
troisieme composé : Al124. Nous I'avons ensuite caractérisé par diffraction de rayons X, dont

nous avons reporté le diagramme sur la figure 1V-2.

A ZrB2

Intensité {u.a.)
2 8 8 8 8

Angle 2 theta (degre)

Figure IV-2 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon AlI24.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,HE,Nb,Ta,...}-B

Comme nous pouvons le constater, le changement de mode opératoire lors de la
synthése de cet alliage n'a eu aucune influence sur 1'état final obtenu puisque tout ce qui a été

dit précédemment au sujet de All26 peut étre repris pour cet alliage All24.

En reprenant la comparaison des diagrammes entre eux et aprés avoir passé en revue
I'ensemble des phases contenant les divers éléments des alliages, il apparait alors que
plusieurs pics restent non identifiés. C'est ainsi le cas notamment de petits pics situés aux
angles 20 = 28°, 20 = 30° et 20 = 40° que nous pouvons distinguer pour les alliages Ali24 et
All26 mais pas sur le diagramme de All25. Nous pouvons alors nous demander si ces pics ne
sont pas liés a un surptus de bore dans les formules chimiques de Ali24 et All26 mais aucune
phase contenant du bore ne correspond a ces angles de diffraction. De méme, nous constatons
la présence d'un petit pic au niveau de 26 = 51°, et cela uniquement pour l'alliage All26, sans

qu'il ne soit possible de l'attribuer & une phase contenant du tantale.

Nous pouvons donc remarquer que le remplacement du niobium par du tantale dans la
composition chimique de I'échantillon All26, ne semble pas modifier la formation des

différentes phases cristallines.

Il apparait donc clairement qu'aucune des plaques que nous avons formées n'est
vitreuse et cela quelle que soit la composition testée. Toutefois, la technique expérimentale
utilisée pour la synthése de ces trois échantillons n'est pas la méme que celie employée par Ie
groupe d'Inoue pour former les alliages auxquels se rapportent leurs deux publications, En
effet, ces matériaux vitreux ont été obtenus sous forme de cylindres par la technique de fusion
sous arc. 11 semble donc utile, afin de pouvoir comparer plus rigoureusement les résultats et

avant de tirer toute conclusion, d'utiliser une technique de synthése similaire.

101




Chapitre 1V : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

IV-2-b Fusion sous arc

Nous avons donc essayé de nous rapprocher de leurs conditions expérimentales en
utilisant cette fois-ci, non plus le creuset froid inductif, mais un dispositif de fusion sous arc
pour fondre le matériau avant de le tremper. Néanmoins, ['élaboration de l'alliage a partir des
différents €léments le composant, se fait toujours avec ce méme dispositif 4 induction et
l'alliage ainsi fondu est coulé sous forme de barreau dans une lingotiére en cuivre, avant
qu'une rondelle ne soit découpée puis utilisée pour la fusion sous arc qui a été effectude au
laboratoire du CRTBT. La rondelle d'alliage est ainsi fondue grice a l'énergie calorifique
dégagée par des arcs de courants apparaissant entre le matériau métallique, déposé sur une
coupelle d'inox refroidie & I'eau, et trois électrodes placées juste au-dessus de celui-ci et qui
produisent le court-circuit. La goutte de liquide est ensuite écrasée entre la coupelle et un
piston également en inox situé au-dessus et passant entre les électrodes. Ce dispositif est placé

a l'intérieur d'une enceinte sous atmosphére controlée.

Une seule des compositions testées en plaque de 2 mm a été synthétisée a I'aide de
cette technique. Il s'agit de l'alliage All24. Nous avons donc commencé par former un barreau
de 7 mm de diamétre dont nous avons prélevé une rondelle d'un peu moins d'un gramme.
Cette fusion s'est d'ailleurs révélée aussi difficile que pour les trois premiers échantillons &
cause de la tres faible liquidité de la boule d'alliage formée. Le dispositif de fusion sous arc
nous a, ensuite, permis d'obtenir une galette de ce matériau d'approximativement 1,7 mm
d'épaisseur pour un diameétre dune dizaine de millimétres. Une fois la synthése de cet
échantillon All24 b réalisée, nous l'avons soumis 2 une analyse par diffraction de rayons X,

dont le diagramme résultant est représenté sur la figure IV-3.
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Figure IV-3 : Diagramme de diffraction de rayons X de 1'échantillon All24_b obtenu

par fusion sous arc.

Comme nous pouvons le constater, cet échantillon est tout autant cristallisé que les
précédents, aucunc amélioration ne peut &tre aper¢ue. Son diagramme de diffraction est
quasiment identique a celui qui avait ét¢ obtenu pour ce méme composé All24 mais produrt
par fusion en creuset froid avec coulée simple. Il est méme possible de distinguer quelques
ébauches de pics supplémentaires. Nous retrouvons done les deux principales phases de fer et
de ZrB,, ainsi que les éventuelles phases de cobalt, de nickel et celles contenant en meme

temps du fer et du nickel ou du cobalt.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systeme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

IV-2-¢ Conclusion

Nous nous devons alors de constater, & la vue de ces résultats, que nos tentatives de
synthéses de verres métalliques massifs, avec les formules chimiques utilisées par Inoue pour
former des barreaux de 2 mm de diamétre, ne se sont pas révélées concluantes tant au niveau
de la production de plaques de 2 mm d'épaisseur par la technique de fusion en creuset froid
avec coulée simple, qu'au niveau de la production d'une galette d'épaisseur inférieure 4 2 mm

en utilisant la fusion sous arc, comme l'avait fait Inoue.

Pour les échantillons synthétisés par fusion inductive avec trempe en lingotiére, une
explication peut étre avancée pour justifier une telle différence entre les résultats obtenus, en
plus du fait qulnoue et ses collaborateurs aient utilisé la techmque de fusion sous arc. En
effet, contrairement aux japonais, nous nous sommes servis d'une lingotiére donnant des
cchantillons en forme de plaques de 2 mm d'épaisseur et non en forme de cylindres de 2 mm
de diamétre. Or, la surface de contact entre le matériau et la lingotiére est supérieure, a
volume de matiére égal, dans le cas des cylindres, pour les lingotiéres utilisées. Par
consequent, le refroidissement est plus efficace avec ces lingotiéres donnant des cylindres.
Ainsi, étant donné que le diamétre maximal vitrifiable est de 2 mm avec cette forme
cylindrique, il n'est pas surprenant de se retrouver en dehors du domaine de formation de I'état

vitreux en coulant des plaques de 2 mm d'épaisseur.

Pour ce qui est de l'alliage obtenu par fusion sous arc et écrasement par un piston, Ia
justification de la non reproductibilité des résultats donnés par Inoue est beaucoup moins
¢vidente. La principale différence entre les deux techniques de synthése est que les trempes du
groupe d'Inoue ne sont pas réalisées par écrasement mais par coulée dans une lingotiére de
cutvre. Or, nous savons qu'un écrasement par piston est nettement plus efficace qu'une coulée
en terme de vitesse de trempe. Cela est dft au fait quun contact parfait est maintenu entre le
piston et le matériau tout au long du refroidissement alors qua l'intérieur d'une lingotiére, &
cause de la légere contraction au moment de la solidification, le contact entre l'alliage et la
paroi en cuivre n'est pas tout a fait aussi bon. Pourtant, c'est bien sous forme de cylindres de 2

mm de diamétre, coulés dans une lingotiére de cuivre, qulnoue a obtenu des verres
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages & base de fer — Systeme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

métalliques. Il est alors possible de s'interroger sur la technique méme de fusion de l'alliage

puisque le mode de trempe ne semble pas pouvoir apporter de réponse.

IV-3 Alliages du groupe Chiriac

Ce constat nous a donc conduit & nous intéresser aux travaux effectués par Ii. Chiriac
et son équipe (JChi00]). En effet, d'aprés les données publiées, ceux-ci ont réussi a trouver des
compositions ayant des capacités de vitrification encore supérieures aux alliages précédents,
permettant ainsi de synthétiser des barreaux vitreux de 3 mm de diamétre. Notre attention s'est
ainsi portée sur les formules chimigues FesgCorNizZrgNb sTi; 5B,
FessCo7NizZrgNb, sMoq sBag et FessCorNizZrgNb; sTa; sByy que nous avons respectivement

appelées Fel, Fe2 et Fe3, et que nous avons reportées dans le tableau IV-2,

Fe Co Ni Zr Nb Ti Mo Ta B
Fel 56 7 7 6 2,5 1,5 20
Fe2 56 7 7 6 2,5 1,5 20
Fel 56 7 7 6 2,5 1,5 20

Tableau IV-2 : Compositions étudiées. Alliages du groupe Chiriac.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

IV-3-a Synthése de cylindres de 3 mm de diamétre 2 par _coulée

avec aspiration

Nous avons donc commencé l'étude de ce groupe dalliages par la synthése
d'échantillons cylindriques ayant un diamétre correspondant au diameétre maximal obteny 4
l'état vitreux par I'équipe de Chiriac, c'est 4 dire 3 mm. Nous avons ainsi porte notre attention
sur la composition Fel qui posséde un domaine de surfusion de 90°, ce qui est le maximum

obtenu pour cette famille d'alliages.

Pour fondre ces matériaux, hous nous sommes servis de la technique de fusion par
induction en creuset froid, contrairement & Chiriac qui utilise la fusion sous arc, tout comme
le fait le groupe d'Inoue. La formation de ces échantillons s'est déroulée en deux étapes avec
préalliage du fer et du bore, & l'image de ce qui a été fait pour l'alliage All24 coulé en plaque
de 2 mm. La trempe a ensuite été faite dans une lingotiére en cuivre, conformément a ce que
font les deux groupes précités, mais en coulant l'alliage avec aspiration par le bas de la

lingotiére.

(1) Echantillon Fel a

Nous avons donc synthétisé un premier échantillon de composition Fel, que nous
avons appel¢ Fel_a. L'analyse par diffraction de rayons X, avec l'appareil d'usage commun
dont nous disposons, s'avérant impossible 4 cause de la trop grande importance du bruit sur le
spectre résultant, la caractérisation structurale a di étre réalisée 4 I'aide d'une autre technique
En effet, les mesures par diffraction X se font sur les coupes transversales des ¢chantillons, or.
pour ces barreaux de 3 mm de diamétre, la surface de ces tranches est beaucoup trop faible
pour que le signal réfléchi soit exploitable. Nous avons donc dil avoir recourt & la diffraction
neutronique pour résoudre ce probiéme, et pour cela, nous avons eu acces au dispositif de
diffraction neutronique de la ligne DIB de I'Institut Laiie Langevin qui nous a permis
d'obtenir des diagrammes de diffraction s'étendant d'un angle 26 = 20° Jusqu'a un angle
20 = 100° pour une longueur d'onde de 2,52 A. La diffraction neutronique étant une technique
danalyse volumique, la faible surface des tranches des échantillons ne pose alors plus

probléme.
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Chapitre IV ; Elaboration d'alliages a base de fer — Systeme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

¢ (Caractérisation structurale

Nous avons donc analysé 1'état structural de cet échantillon en utilisant la diffraction

neutronique. Le diagramme ainsi obtenu est représenté sur la figure IV-4.
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Figure 1V-4 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fel a.

Nous constatons alors clairement que cet alliage n'est pas vitreux. Un grand pic de
diffraction peut notamment &tre observé au niveau de langle 20 = 77°. Celui-ci est
caractéristique d'une phase de fer. Les atomes de nickel ainsi que ceux de cobalt sont
probablement mélangés au fer puisque les autres phases formées n'en contiennent pas. En
effet nous n‘observons ni phase de cobalt ni phase de nickel. Nous constatons, en effet, que les
phases Fe,Zr, Fe;B qui est métastable, voire méme Fe,B se sont formées alors que la phase
ZrB; n'apparait pas sur ce diagramme. Le bore est un élément trés absorbant pour les neutrons
et il est donc tout a fait possible que de tels petits précipités riches en bore n'apparaissent pas

en diffraction neutronique.
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» Analyse par microscopie électronique a balayage

Apres avoir analysé 1'état structural de cet alliage, nous avons voulu observer la
microstructure ainsi créée. Nous avons donc utilisé le microscope €lectronique & balayage du
Laboratoire de Cristallographie qui nous a permis d'obtenir les images recherchées. Ces

images ont été réalisées sur une coupe transversale du barreau.

Nous avons alors pu constater que la structure de l'alliage était caractérisée par la
présence dune multitude de cristallites de deux sortes, pi€gées 4 l'intérieur d'une grande
matrice. Ceci est clairement visible sur Ia figure IV-5 qui représente une image de la partie

centrale de 1'échantillon avec un grossissement de 200 fois.

Figure IV-5 : Image MEB du centre de I'échantillon Fel a. Grossissement x 200,
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

Nous voyons nettement des cristallites de couleur blanche et d'autres plutdt grises
foncées a l'intérieur d'une grande phase grise claire. Ces particules sont de taille micronique (2
a 5 um de diameétre). Sachant que les différents niveaux de gris sont caractéristiques des
masses relatives des différentes phases et que plus une phase contient des atomes lourds, plus
elle apparait claire, un rapprochement peut alors étre fait avec les phases identifiées sur le
diagramme de diffraction neutronique. En effet, la phase majoritaire décelée est une phase
principalement constituée de fer, donc une phase ayant une masse supérieure a celle de FesB
(Fe,B) mais inféricure a celle de FeyZr. 1l semble ainsi possible que nous observions les

cristallites de borures en gris foncé et de Fe,Zr en blanc, éparpillées dans la matrice de fer (en

gris clair sur I'image).

Il est important de noter & ce miveau que l'influence du bore est trés limitée lors
d'analyses par électrons rétrodiffusés. Cela explique que la phase FesB ait une couleur trés
proche de celle de la phase de fer, De méme, nous avons détecté la phase de ZrB, par
diffraction X alors que cela n'a pas été possible par diffraction neutronique, comme expliqué
au-dessus. Il est cependant possible que cette phase soit bien présente dans l'ensemble de
I'échantillon. Elle ferait donc partie, pour la raison donnée au-dessus, des cristallites blanches,
étant donné qu'elle s'apparente plus a du zirconium pur, du point de vue de la rétrodiffusion,

qu'a une moyenne entre un atome de zirconium et deux de bore.

Malheureusement, la petite taille de ces cristallites et leur enchevétrement ne nous a
pas permis de réaliser de microanalyse X afin de vérifier la composition de toutes ces phases

et donc de pouvoir conclure avec certitude sur ce que nous observons.

Afin d'avoir des images de meilleure qualité, Martine Grardel, du service Recherche et
Développement de Schneider Electric 4 Grenoble, a analysé cet échantilion a l'aide du MEB
de ce laboratoire. Les images obtenues sont beaucoup plus nettes, et nous pouvons ainsi
clairement distinguer sur la figure [V-6, trois nuances de gris, comme précédemment. Mais 1a
encore, l'enchevétrement de toutes ces phases ne nous a pas pernnis de réaliser de
microanalyse X, Cette figure représente une image de la partie centrale de 1'échantillon avec
un grossissement de 500 fois. Les rayures présentes sur l'image ont été faites lors du polissage

de la surface de I'échantilion.
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Figure IV-6 : Image MEB du centre de I'échantillon Fel a. Grossissement x 500,

La qualité supérieure des images a permis de prolonger I'¢tude en comparant avec une
image prise au bord de I'échantillon. Et comme nous pouvons le voir sur la figure IV-7, qui
représente done une image du bord de 1'échantillon avec un grossissement de 500 fois, 'aspect

structural du matériau est quelque peu modifié.
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Figure IV-7 : Image MEB du bord de I'échantillon Fel a. Grossissement x 500.

Nous constatons clairement que la microstructure n'est plus la méme a cet endroit de
I'échantillon. Nous remarquons toujours la présence d'une matrice grise claire encore plus
étendue mais la phase grise foncée qui apparait au centre de I'échantillon a quasiment
disparue. Nous pouvons également voir qu'il subsiste une phase blanche mais qui est d'un
aspect différent de la phase blanche précédente. I aurait alors été intéressant d'analyser la
composition de cette phase mais malheureusement, 14 encore, l'é¢tude par microanalyse X

d'une surface aussi petite n'a aucune valeur étant donné l'incertitude sur une telle mesure.

Par ailleurs, il serait hasardeux de tirer davantage de conclusions de cette analyse en se
basant sur les similitudes au niveau des couleurs, d'une image & l'autre. En effet, il est
important de rappeler que ces images sont des images de contrastes et qu'elles ne permettent,
par conséquent, que de distinguer différentes phases sur une méme image & partir du moment
ol ces phases ont des masses atomiques suffisamment différentes. Le réglage du contraste est
différent pour chaque image. Il n'est donc en aucun cas possible d'affirmer que deux phases

blanches et deux phases grises retrouvées sur deux images différentes sont de méme nature.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages & base de fer — Sysi¢me (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

Sans analyse des différentes phases, il est alors particuliérement difficile d'émettre une
quelconque hypothése quant 4 a cause du phénoméne observé. Nous pouvons simplement
nous demander si le refroidissement plus rapide au bord de I'échantillon, en contact avec la

aroi en cuivre de la lingotiére, n'a pas un rdle prédominant dans cette ex lication.
2 p

(2) Echantillon Fel b

Fel_a n'étant pas vitreux, un deuxiéme échantillon de composition Fel a été formeé
avec, pour seule différence, le gaz utilisé au moment du refroidissement du matériau. Fe laa
¢te réalis¢ en suivant le protocole classique de synthése, c'est & dire avec surpression de 100 a
200 mbar d'argon dans l'enceinte tout au long du processus de fusion et de trempe. Celui-ci,
bien qu'il ait été fondu, 1a encore avec une surpression d'argon de 100 a 200 mbar, n'a pas été
refroidi de la méme maniére : au moment de la trempe, nous avons ouvert l'arrivée d'hélium et
cela tout en recommengant & pomper, mais avec un débit suffisamment réduit pour que la
pression a l'intérieur de l'enceinte reste a4 peu prés constante et quil y ait simplement

ctablissement d'un flux d'hélium lors de cette trempe.

Afin de savoir si cette technique de refroidissement pouvait avoir un effet sur la
vitrification de la composition étudiée, nous avons analys€ sa structure par diffraction
neutronique, comme nous pouvons le voir sur la figure IV-8. Cette figure représente le

diagramme de diffraction de Fel_b, obtenu sur la ligne D1B.
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Figure IV-8 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fel_b.

Comme nous pouvons le constater, ce diagramme est en tout point identique & celui de
Fel a. Le refroidissement sous flux d'hélium n'a pas eu d'influence notable sur la capacit¢ de

cette composition a former un verre métallique sous forme de cylindre de 3 mm de diamétre,
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IV-3-b Synthése de cylindres de 3 mm de diamétre par coulée

par injection

La coulée avec aspiration n‘ayant pas permis d'obtenir des cylindres vitreux de 3 mm
de diametre, nous avons alors décidé de produire des échantillons en utilisant le procédé de
coulée par injection. Nous avons porté notre attention sur les compositions Fel et Fe2 qui

possedent toutes les deux un domaine de surfusion de 90° d'apres la littérature.

La synthése des alliages a ¢té réalisée par fusion par induction en creuset froid, avec
préalliage du fer et du bore. La masselotte de matiére ainsi formée z &té placée dans le creuset
froid de la trempe sur roue ou la roue a été remplacée par un porte lingotiére refroidi par
circulation d'eau. Celui-ci contient une lingotiére en cuivre formant des cylindres de 3 mm de

diamétre, dans laquelle l'alliage, & nouveau fondu par induction magnétique, a été injects.

(1) Echantilion Fel ¢

¢ Caractérisation structurale

Nous avons donc formé de cette maniére un premier échantillon de composition Fel,
appelé Fel_c, dont nous avons caractérisé la structure, afin de savoir si la coulée par injection
pouvait avoir une influence sur la formation d'un état vitreux, Cette caractérisation a été faite

par diffraction neutronique, dont nous pouvons voir le diagramme sur la figure TV-9.
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Figure IV-9 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fel c.

Nous constatons alors que cet échantillon est cristallisé et qu'aucune différence n'est

perceptible sur ce diagramme par rapport aux précédents.

e Caractérisation magnétique — Cycle d'hystérésis

Bien que cet échantilion ne soit pas vitreux, nous avons tout de méme voulu connaitre
ses caractéristiques magnétiques en lui faisant subir un cycle d'hystérésis. Ne disposant pas de
l'appareil nécessaire au laboratoire, cette mesure a €té réalisée au Laboratoire de Magnétisme
et d'Optique (CNRS - Versailles) par Luc Thomas. Les echantillons analysés font & peu prés
14 mm de longueur pour 3 mm de diameétre. Ces deux parametres sont assez critiques pour
avoir une valeur correcte de l'induction magnétique a saturation, mais le diamétre ne peut pas

étre modifié, quant & la longueur, nous avons dii la prendre suffisamment faible afin de
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer - Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

comparer entre eux des €chantillons qui n'ont pas forcément €t¢ produits en barreaux trés
longs. Or, il est préférable d'avoir toujours la méme longueur, pour tenir compte du champ
démagnétisant, afin de comparer valablement les mesures. 11 est donc évident que I'étude
effectuce sur différents échantillons, ayant une taille aussi réduite, est surtout cohérente en

terme de comparaison relative et un peu moins en terme de valeur quantitative absolue.

Une mesure d'hystérésis a donc été faite sur cet échantillon avec un cycle & champ fort,
comme nous pouvons le voir sur la figure IV-10. Cette courbe n'a pas été corrigée du champ

démagnétisant, mais cela n'a aucune influence sur les valeurs de J; et de H..
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Figure TV-10 : Cycle d'hystérésis en champ fort de 'échantilion Fel c.

Nous constatons que la polarisation a saturation J; est Iégérement inférieure a 1,09 T

pour un champ magnétique appliqué de prés de 1000 kA.m™. De plus, en agrandissant la
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

partie centrale du graphe, nous pouvons mesurer la valeur du champ magnétique coercitif H,
qui est de 12,7 kA.m™. Si la valeur de la polarisation & saturation est satisfaisante, le champ
magnétique coercitif est, quant & lui, trop important. Cela dit, il faut garder a l'esprit que notre
échantillon n'est pas vitreux mais nanocristallis¢ et que, généralement, H, diminue nettement

Torsque le matériau passe de 1'état cristallin & I'état vitreux.

Le groupe de Chiriac a, lui aussi, effectué des mesures magnétiques sur ses
échantillons comme cela a été écrit dans le tableau I'V-1, mais compte tenu de l'incertitude lice
- A notre mesure, compte tenu du champ magnétique appliqué nettement supérieur dans notre
cas et étant donné que les mesures de Chiriac ont été réalisées sur des rubans et non sur les

échantillons massifs qu'il a obtenus, il n'apparait pas opportun de comparer ces chiffres.

Ces données nous permettrons plutdt deffectuer des comparaisons avec d'autres

matériaux que nous allons étre amenés a synthétiser tout au long de cetie étude.

(2) Echantillon Fe2 a

o (Caractérisation structurale

Nous avons alors synthétisé l'échantillon Fe2_a, de composition Fe2, avec la méme
technique que Fel c. La caractérisation de cet alliage a de nouveau été réalisée par diffraction

neutronique, et le diagramme résultant est visible sur la figure IV-11.
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Chapitre 1V : Elaboration d'alliages a base de fer — Systeme (Fe,Co,Ni)-(Zr,HfNb,Ta,...)-B
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Figure IV-11 : Diagramme de diffraction neutronique de l'échantillon Fe2_a.

L'échantillon apparait a4 nouveau cristallisé avec un diagramme identique aux

précédents.

¢ Analyse par microscopie €lectronique 3 balayage

Nous avons ensuite voulu observer la structure cristalline de ce composé par
microscopie électronique 4 balayage. M. Grardel a alors analysé 1'échantilion et obtenu les

images recherchées. Celles-ci ont été réalisées sur une coupe transversale du barreau.

Comme nous pouvons le voir sur la figure IV-12 qui représente deux images du centre
et du bord de I'échantillon avec un grossissement de 500 fois, la différence de microstructure
apergue pour le composé Fel_a est beaucoup moins visible pour celui-ci. La microstructiure se
rapproche nettement de celle que nous pouvons observer au centre de ce précédent

échantillon, tout en étant plus fine. Nous remarquons, tout de méme, la présence,
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,N1)-(Zr,HE,Nb, T4a,...)-B

essentiellement au bord de 1'échantilion de globules blancs de trés petite taille (& peu pres 1

um). Nous retrouvons aussi un enchevétrement de phases duquel ressortent plusieurs tons de

gris, comme nous pouvons le voir plus clairement sur une image en grossissement 1000 du

bord de l'échantillon (voir figure IV-13).

{3 Centre de |’échantillon Fe2_a

WO

Bord de I'échantillon Fe2 a ——>

Figure TV-12 : Images MEB du centre et du bord de I'échantillon Fe2 a.

Grossissement x 500.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer — Systeme (Fe,Co,N1)~(Zr,Hf,Nb, Ta,...)-B
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Figure IV-13 : Images MEB du bord de 1'échantillon Fe2 a. Grossissement x 1000,

» Caractérisation magnétique — Cycle d'hystérésis

Nous avons également étudié le cycle d'hystérésis de cet échantillon. Cette mesure a,
de nouveau, été réalisée par Luc Thomas. Nous pouvons voir le résultat sur la figure IV-14.

Comme pour la précédente mesure d'hystérésis, la courbe n'a pas été corrigée du champ

démagnétisant.
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Chapitre 1V : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B
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Figure IV-14 : Cycle d'hystéreésis en champ fort de 1'échantillon Fe2_a.

La polarisation a saturation est légérement inférieure 4 1,07 T pour un champ
magnétique appliqué de prés de 1000 kA.m™. Le champ magnétique coercitif est, quant a lui,
estimé 4 11,1 kA.m™. Nous retrouvons des valeurs proches de celles de l'échantillon Fel c.
notamment au niveau de la polarisation a saturation, le champ magnétique coercitif €tant, par

contre, un peu plus faible pour Fe2 a.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer — Systeme (Fe,Co,Ni)~(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

IV-3-¢ Synthése de plaque de 2,5 mm d'épaisseur

La synthése de verres métalliques massifs en cylindres de 3 mm d'€paisseur n'ayant
pas pu étre réalisée, nous avons alors décidé d'utiliser la lingotiére formant des plaques de
2,5 mm d'épaisseur afin de savoir si l'état vitreux pouvait &tre obtenu en passant d'un diamétre

de 3 mm 2 cette épaisseur 1a.

Nous avons donc produit un échantillon de composition Fe2, appelé Fe2 b, en formant

l'alliage de 1a méme fagon que précédemment et en le coulant dans la lingotiére mentionnée.

Le diagramme de diffraction neutronique obtenu pour cet échantillon est représenté

sur la figure IV-15.
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Figure IV-15 : Diagramme de diffraction neutronique de 'échantillon F e2 b.

La encore, le matériau a cristallisé en formant les mémes phases que pour ['échantillon
Fe2 a.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,H{Nb, Ta,...)-B

1V-3-d Svntheése de plagque de 2 mm d'épaisseur

La coulée en plaque de 2,5 mm d'épaisseur n'aboutissant pas plus que les autres
coulées & un matériau vitreux, nous avons, cette fois-ci, utilisé la lingotiére formant des

plaques de 2 mm.

La composition chimique choisie est Fel et nous avons donc formé l'échantillon

Fel d. La fusion et la coulée ont été réalisées de maniére identique & ce que nous avons fait

pour Fe2 b.

La caractérisation de cet alliage a été réalisce a l'aide de deux techniques différentes.
Nous avons non seulement utilisé la diffraction neutronique comme pour les échantillons
précédents mais nous avons également utilisé la diffraction de rayons X sur la surface de la

plague. Le diagramme de diffraction neutronique résultant est visible sur la figure iV-16,
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Figure TV-16 : Diagramme de diffraction neutronique de l'échantillon Fel_d.
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Chapiire IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

Non seulement cet échantillon est cristallisé mais en plus de cela, son diagramme ne
présente aucune différence par rapport & ceux des précedents échantillons de composition Fel

coulés en cylindres de 3 mm de diamétre.

L'échantillon a ensuite été analysé par diffraction de rayons X, dont le diagramme est

reporté sur la figure IV-17.
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Figare IV-17 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fel d.

Contrairement & ce que nous obtenons avec la diffraction neutronique, nous retrouvons
un spectre de diffraction X en tout point identique 4 ce que nous avons pour les échantillons
du groupe Inoue ot les diagrammes de diffractions sont 13 aussi obtenus par diffraction de

rayons X. Nous avions ainsi principalement identifié les phases de fer et de Z1B,,

124



Chapitre IV : Elaboration d'alliages 4 base de fer — Systéme (Fe,Co,N1)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

Sachant que l'analyse par diffraction de neutrons est une technique volumique et que
celle par diffraction X est une technique surfacique, nous pouvons alors nous demander si la
différence constatée n'est pas liée & cela. De plus, nous pouvons faire le rapprochement avec
la comparaison que nous avons faite entre les images MEB du centre et du bord de
l'échantillon Fel a, ou nous avons remarqué une treés nette différence de microstructure sans

avoir pu faire d'analyse complémentaire et par conséquent sans avoir pu avancer d'explication.

Nous savons donc, grice a la diffraction de rayons X, que le bord de I'échantillon est
principalement caractérisé par la présence d'une phase de ZrB; et d'une autre atiribuée au fer.
Nous savons également, grice aux images MEB, que le bord est constitu¢ essentiellement de
deux phases, l'une grise claire trés étendue, l'autre blanche sous forme de cristallite. De plus,
comme nous l'avons déja mentionné plus haut, du point de vue de la rétrodiffusion
d'électrons, il n'est pas évident qu'il faille indexer le pouvoir de rétrodiffusion du ZrB, sur une
moyenne de la masse molaire de ses trois atomes comme cela se fait généralement. En effet,
étant donné le comportement du bore, il est probablement préférable d'envisager la phase
ZrB; comme étant plus proche du zirconium pur que du bore. Cela a pour conséquence de
faire correspondre la phase grise claire & la phase ou aux phases riches en fer, cobalt et nickel,
et la phase blanche serait donc une phase de ZrB,. L'image MEB du bord de I'¢chantillon

apparait donc cohérente avec ce que nous apprend la diffraction de rayons X.

Quant au centre de l'échantillon, nous en avons déja discuté dans le paragraphe
consacré 4 son étude avec le MEB. Il est ainsi possible que la phase ZrB; non détectable par
diffraction neutronique soit encore présente, 1a encore sous forme de cristallites blanches, en

plus des deux nouvelles phases Fe,Zr et FesB.

Cela semble donc aller dans le méme sens : la cristallisation ne se produit pas de fagon
équivalente dans tout e volume de ces échantillons Fel a et Fel_d. Au bord, cristallisent le

fer et le ZrB, et a l'intérieur du matériau, apparaissent le Fe,Zr et le FesB en plus.

La principale différence existante entre le bord et le centre du matériau, du point de
vue de la cristallisation, est que le bord se refroidit plus rapidement que le reste de
'échantillon car il est en contact direct avec les parois en cuivre de la lingotiere, et par

conséquent, c'est également la partie qui se solidifie en premier.
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer -- Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

Par ailleurs, nous savons que la phase ZrB, cristallise frés facilement, car en plus
d'apparaitre trés nettement sur les diagrammes de diffraction X, elle nous pose énormément de
probléme lors de la fusion de nos matériaux. En effet, il se forme au contact du creuset et pour
chaque ¢chantillon, une peau plus ou moins épaisse, entourant la boule liquide d'alliage. 11 est
alors trés difficile de la fondre. L'analyse de cette peau n'est pas simple car elle n'est possible
ni par diffraction de rayons X car la surface n'est pas suffisamment plane ni par diffraction
neutronique qui n'est pas une technique surfacique. Avant de chercher 4 utiliser une technique
de caractérisation plus adaptée, nous avons essaye de réaliser la fusion en rajoutant les
clements un & un afin de voir leur influence sur la formation de la peau. Nous avons alors
remarqué que tant que le zirconium et le bore n'étaient pas tous les deux dans la composition
fondue, la peau n'apparaissait pas, mais dés quiils étaient présents ensemble dans I'alliage, et
quels que soient les autres éléments ajoutés, ta peau se formait au contact du creuset et
entourait toute la boule liquide. Ceci montre clairement que cette peau est bien formée dun
melange de zirconium et de bore. Or, le diagramme de phase binaire de ces deux éléments ne
laisse apparaitre qu'une seule phase stable et qui, de plus, est une phase ayant une température
de fusion de plus de 3000 °C : il sagit de cette méme phase Z1B, que nous retrouvons 3 la

surface des échantillons.

Nous pouvons alors nous demander si ce ne sont pas les noyaux de ZrB, provenant de
cette peau qui, au moment de la coulée, facilitent la cristallisation de la phase au bord de
I'échantillon, en agissant comme sites de nucléation hétérogene. Cela pourrait donc expliquer
la présence de cette phase dés les premiers instants de la cristallisation, mais cela nous améne
également & nous interroger sur l'influence de ces germes sur le déclenchement global de la
réaction de cristallisation. Ensuite, cet effet diminue au fur et 4 mesure que la solidification
progresse vers le centre du matériau, sans forcément disparaitre complétement, laissant ainsi
apparaitre les phases de Fe,Zr et de FesB. Il est mportant de rappeler, a cet endroit, que la
phase de ZrB; est difficilement détectable par diffraction neutronique, le fait qu'elle
n'apparaisse pas sur le diagramme de diffraction ne signifie alors pas quelle soit totalement

absente de l'intérieur du matériau,
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr H{, Nb,Ta,...)-B

IV-3-e Synthése de plague de 2 mm d'épaisseur par injection

La coulée par simple effet gravitationnel en plaque de 2 mm d'épaisseur ne s'étant pas
avéré suffisamment efficace, nous avons alors essayé de réaliser la coulée en injectant 1'alliage

dans la méme lingotiére,

La composition chimique choisie est Fe2 et nous avons ainsi formé I'échantillon

Fe2_c. La fusion a été réalisée de maniére identique a ce que nous avons fait pour Fel_d.

e Caractérisation structurale

La caractérisation de cet alliage a été réalisée, comme pour I'échantillon précédent, a
laide de la diffraction neutronique et de la diffraction de rayons X. Le diagramme de

diffraction neutronique est reporte sur la figure IV-18.
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Figure IV-18 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fe2_c.
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Chapitre 1V : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

Aucun changement notable ne peut étre apergu sur ce diagramme par rapport aux
precédents. Le matériau est cristallisé avec les mémes phases que pour les échantillons Fe2 a
et Fe2 b.

Le résultat de I'analyse par diffraction de rayons X est visible sur la figure I'V-19.
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Figure IV-19 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon F e2 c.

Nous retrouvons exactement ce que nous avons obtenu pour I'échantilion Fel d. Par
conséquent, 1'état structural en surface et en volume est 12 aussi différent. Le comportement de
la composition chimique Fe2 est donc identique & celui de la composition Fel, bien que la
figure IV-13, qui représente des images MEB du centre et du bord de l'échantillon Fe2 a,

aurait pu laisser penser le contraire. L'image du bord de Fe2_a n'a probablement pas été faite
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages a base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

suffisamment loin du centre et I'aspect structural de cette zone correspond ainsi plus & ce qui

peut &tre observé lorsque nous nous ¢éloignons un peu de la surface.

e Caractérisation magnétique — Température de Curie

Nous avons ensuite mesuré I'évolution de la température de Curie de cet échantillon
lorsqu'il était soumis a un cycle thermique. Nous avons utilisé la balance thermomagnétique

pour obtenir ces données, dont le graphe est représenté sur la figure IV-20.
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Fipure IV-20 : Courbe thermomagnétique de I'échantillon Fe2 c.

Nous constatons tout d'abord que cette courbe est marquée par de nombreux
changements d'aimantation. Nous observons ainsi deux transitions magnétiques lors de la
montée en température (1 et 2) et trois au cours du refroidissement (3, 4 et 5 qui est la moins

visible). Nous constatons ensuite que la courbe d'aimantation n'emprunte pas le chemin
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Chapitre 1V : Elaboration d'alliages & base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)~(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B

inverse lors du refroidissement. Cette observation est particuli¢rement importante puisque non
seulement, elle témoigne de la transformation de certaines phases présentes dans le matériau,
aprés la montée en température, mais surtout elle nous indique que la phase que nous avions
indexée comme étant du fer a, n'en est pas. En effet, celui-ci, méme avec un peu de nickel ou
de cobalt, est une phase stable. Si une telle phase avait été formée, elle n'aurait pas disparue
lors d'une montée en température a 900 °C et nous aurions donc pu observer son retour 4 1'état

ferromagnétique lors du refroidissement.

Afin de procéder a l'indexation de la premiére transition magnetique observée lors de
la montée en température, il est utile d'étudier les températures de Curie des phases
cristallines caractérisées jusqu'a présent. Celle de la phase Fe,Zr est Justement proche de

470 °C. Le rapprochement parait évident.

Nous constatons ensuite que la seconde transition, qui est de grande ampleur, posséde
une T, proche de 800 °C. Nous venons de voir que la phase de fer dont nous supposions
l'existence, ne peut pas étre présente en tant que telle dans le matériau 3 ce moment 14,
Néanmoins, nous pouvons nous demander si le pic que nous observons par diffraction
neutronique, a un angle proche de 20 = 77°, ne serait pas attribuable a une phase riche en fer,
conservant la structure cristalline cubique centrée caractéristique de ce pic de fer ¢, mais
contenant également une quantité importante de nickel et de cobalt la rendant métastable.
Cette phase, appelée cc (Fe,Ni,Co) et formée de maniére brutale lors de la trempe, pourrait
alors expliquer la présence de la transition magnétique. En effet, la température de 800° peut,
soit représenter la température de Curie de cette phase globale, soit indiquer sa disparition &

cette temperature.

Nous aurions donc synthétisé, non pas une phase de fer o cubique centrée, mais une
phase métastable, cubique centrée également car étant certainement caractérisée par le pic
principal des diagrammes de diffraction neutronique et par ceux précédemment attribués au
fer sur les diagrammes de diffraction de rayons X. Cette phase aurait donc les paramétres
cristallographiques d'une phase cubique centrée de fer mais comporterait une quantité
importante de nickel et de cobalt, donnant son caractére métastable. L'arrangement de ces
différents atomes 4 l'intérieur de cette phase globale restant inconnu. De plus, cette phase est
ferromagnétique avec une température de Curie voisine de 800 °C, température proche de

celle de sa décomposition.
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Afin de faciliter lidentification des phases dont nous observons la transition
magnétique lors du refroidissement, nous avons fait subir 4 une partie de I'échantillon coule,
un cycle thermique identique & celui décrit au-dessus, avant d'effectuer une analyse par
diffraction neutronique pour pouvoir caractériser sa structure. Le diagramme de cette analyse

a été reporté sur la figure IV-21.
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Figure IV-21 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fe2_c recun.

Nous observons alors clairement que la phase FesB n'est plus présente. Par contre la

phase de Fe,Zr reste visible de méme que le pic principal.

La seconde partie de la courbe est donc tout d'abord constituée de deux changements
d'aimantation, 'un de faible intensité pour une température comprise entre 670 °C et 680 “C,
l'autre beaucoup plus net se produisant entre 500 et 520 °C. Comme nous l'avons dit
précédemment, il ne se reproduit pas, en sens inverse, ce qui a ét€ obtenu lors de la montee en

température, indiquant donc de profonds changements 4 I'intérieur du matériau. Nous pouvons
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Chapitre IV : Elaboration d'alliages  base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,..)-B

ainsi nous demander si la phase trempée, dont nous avons pu constater la disparition, ne s'est
pas décomposée en deux phases distinctes au moins, toutes deux magnétiques. Les deux
transitions magnétiques représenteraient alors leur passage dans l'état ferromagnétique ou bien
alors leur formation. Ainsi, la transition de forte intensité se produisant entre 500 °C et 520 °C
pourrait nous indiquer l'apparition d'une phase proche du fer o qui est cubique centrée et qui
correspondrait bien, cette fois-ci, au pic de I'angle 20 = 77° que nous observons sur les
diagrammes de diffraction neutronique, notamment sur celui de la figure IV-21. Cette phase,
appelée a (Fe,Ni,Co), serait donc trés proche du fer o mais conserverait un certain nombre
d'atomes de nickel et de cobalt, ce qui aurait pour conséquence d'abaisser sa température de
Curie, par rapport & celle du fer o pur, qui est de 770 °C. Ne disposant pas de plus
d'informations que celles apportées par les deux diagrammes de diffraction neutronique et par

la courbe thermomagnétique, cela ne doit rester qu'une simple hypothése.

Enfin, une demniére transition magnétique, faiblement visible, est présente sur la
courbe lors du refroidissement. Elle se produit 4 une température voisine de celle de la
premicre transition, attribuée & Fe,Zr. Nous détectons donc probablement le retour & I'état

ferromagnétique de cette méme phase.

Il est & noter qu'une mesure similaire a ét¢ effectude sur un autre échantillon Fe2 et

nous avons obtenu un résultat en tous points identique.

IV-3-f Svynthése de rubans

La synthése d'échantillons massifs n'a pas abouti 4 la formation de verres métalliques
et cela que ce soit en cylindres de 3 mm de diamétre ou en plaque de 2,5 et 2 mm d'épaisseur.
Les coulées simples, par aspiration et par injection ont &té essayées sans qu'aucune
am¢lioration ne soit visible. Nous avons alors décidé de former des rubans de composition
correspondant aux trois formules chimiques domnées par Chiriac, afin d'analyser leurs

caracteristiques de stabilité thermique.

Nous avons produit les rubans par trempe sur roue, aprés avoir formé l'alliage par

fusion inductive dans le creuset froid. La vitesse de roue utilisée a &té de 21 m.s”, ce qui a
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conduit 4 une épaisseur de ruban d'approximativement 60 pm, équivalente pour l'ensemble

des composés.

(1) Echantillon Fel e

Nous avons commencé par un ruban de composition Fel que nous avons appelé

Fel e. Son diagramme de diffraction de rayons X est visible sur la figure IV-22.
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Figure IV-22 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantilion Fel_e.

Comme nous pouvons le voir sur la figure, ce ruban est vitreux, la bosse de diffraction

et I'absence de pic de diffraction en étant la preuve.

133




Chapitre IV : Elaboration d'alliages & base de fer — Systéme (Fe,Co,Ni)(Zr,Hf Nb,Ta,...)-B

Apres ¢a, nous avons voulu mesurer les caractéristiques de stabilité thermique de cet
¢échantillon afin de les comparer avec celles annoncées par le groupe de Chiriac. Nous avons
donc utilis¢ la DSC dont le diagramme résultant est reporté sur la figure IV-23. La montée en

température a été effectude 4 la vitesse de 20 degrés par minute, comme I'a fait Chiriac.

zm""[““I“"I""l"""”i"“

dH (u.a.)

Figure IV-23 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fel e,

Les valeurs de la température de transition vitreuse et de la température de
cristallisation que nous obtenons sont nettement différentes de celles trouvées dans la
littérature. En effet, nous avons Ty = 518 °C et T, = 583 °C contre des valeurs respectives de

460 °C et 550 °C. Le domaine de surfusion est ainsi abaissé a 65 degrés contre 90 annoncés

Nous pouvons noter que cette mesure a été effectuée plusieurs fois, la quantité de

ruban produite étant largement suffisante. Les diagrammes obtenus sont en tous points
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identiques au premier. La différence de résultat ne peut donc en aucun cas étre assimilée 4 une

erreur expérimentale de notre part mais bien 4 la production d'un alliage vitreux différent.

(2) Echantillon Fe2 d

Nous avons ensuite formé un ruban de composition Fe2, appelé Fe2 d, dont nous

pouvons voir le diagramme de diffraction de rayons X sur la figure IV-24.

Tm'"‘I"“i""l"“i“"I""l""l"
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Figure IV-24 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fe2 d.
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Ce ruban est également vitreux. Nous avons alors mesuré les températures de
transition vitreuse et de cristallisation & l'aide de la DSC, avec une vitesse de montée en

température de 20 degrés par minute. Le résultat est visible sur la figure IV-25.
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Figure IV-25 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fe2 d.

Les valeurs obtenues sont respectivement de 536 °C pour T, et 604 °C pour T, contre
470 °C et 560 °C dans la littérature. AT, ressort alors & 68 degrés alors que Chiriac a donné

une valeur de 90 degrés dans sa publication.
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(3) Echantillon Fe3 a

Enfin, nous avons synthétis¢ un ruban de composition Fe3. Le diagramme de

diffraction de rayons X de cet échantillon, appelé Fe3_a, est reporté sur la figure IV-26.
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Figure IV-26 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fe3_a.

La encore, le ruban est a I'état de verre métallique, ce qui nous permet de mesurer ses
caractéristiques de stabilité thermique avec le dispositif de DSC. La vitesse de chauffage est
toujours de 20 degrés par minute afin d'autoriser une comparaison cohérente avec les autres

données. Le diagramme obtenu a été reporté sur la figure IV-27.
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Figure IV-27 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fe3_a.

La transition vitreuse se produit & une température de 528 °C et la cristallisation 3 une

température de 596 °C, donnant un domaine de surfusion de 68 degrés. Chiriac annonce pour

sa part, les valeurs suivantes : T, = 495 °C, T, = 580 °C et par conséquent AT, = 85 degrés.

Une différence sensible entre les résultats est & nouveau constatée.

(4) Echantillon Fel f

Etant donn¢ les problémes rencontrés avec la peau formée au contact du creuset, nous
avons décidé de synthétiser un alliage de composition Fel en effectuant la fusion finale (donc
apres préformation de Fe-B) dans un creuset en zircone calé a I'intérieur du creuset, Le but de

cette manipulation a ¢t¢ d'empécher tout contact entre le matériau et les parois froides du
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creuset, espérant ainsi éviter l'apparition de la peau. Nous avons vu précédemment que celle-
ci, de composition ZrB,, avait une influence particuliérement néfaste sur la solidification au
contact des parois de la lingotiére, lors de la trempe. Nous avons alors voulu savorr si la
suppression de cette phase ZrB, non fondue, pouvait &tre la raison des différences observées

au niveau des caractéristiques de stabilité thermique.

La fusion finale de cet alliage, que nous avons appelé Fel_f, s'est donc déroulée sans
le moindre contact avec le creuset. Malheureusement, une peau est, la encore, apparue au
contact du creuset bien que celui-ci ne soit pas refroidi. L'utilisation d'un creuset en zircone
isolant 1'alliage du creuset en cuivre n'a, manifestement, eu aucune influence sur la fusion.
Nous avons néanmoins réalisé une trempe sur roue en conservant des conditions
expérimentales identiques 4 celles des synthéses de rubans précédentes. Le ruban Fel f
obtenu a une épaisseur moyenne de 60 um. Son état cristallin a été déterminé par diffraction

de rayons X. Le diagramme de cette mesure est reporté sur la figure IV-28.
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Figure 1V-28 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fel _f.
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Constatant que cet échantillon était vitreux, nous avons alors mesuré ses températures
de transition vitreuse et de cristallisation 4 l'aide de la DSC, comme nous pouvons le voir sur

la figure IV-29. La montée en température est toujours de 20 degrés par minute.
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Figure IV-29 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fel f

Les valeurs obtenues sont 541 °C pour T, et 605 °C pour Ty, ATy étant alors de 64
degrés. Nous remarquons que ces résultats sont encore plus éloignés de ceux de Chiriac et que
la transition vitreuse et la cristallisation de ce composé interviennent 4 des températures
supérieures & celles que nous avions trouvées pour l'échantillon Fel e, le domaine de
surfusion restant néanmoins équivalent. La capacité de vitrification, mesurée par AT, est
donc confirmee a 64-65 degrés. Par contre, le décalage d'une vingtaine de degrés de T et de

Tx entre les alliages Fel e et Fel_f n'est pas clairement expliqué.
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IV-3-g Conclusion

Apreés avoir étudié le systeme dalliages proposé par Chiriac et cela aussi bien sous
forme d'échantillons massifs que sous forme de rubans, nous nous devons de constater que
non seulement il n'a pas ¢té possible de produire un verre métallique massif, mais en plus de
cela, les caractéristiques de stabilité thermique que nous avons mesurées sur les échantillons
¢laborés en rubans, se sont révélées différentes de ce qui était annoncé dans la littérature par

ce méme groupe.

Si le fait de couler le matériau dans une lingoti¢re formant des plaques de 2 mm
d'épaisseur plutdt que des cylindres de 2 mm de diamétre apparalt comme une raison tout 4
fait valable pour expliquer que les résultats d'Inoue n'aient pu &tre reproduits, I'impossibilité
d'obtenir des matériaux vitreux en cylindres de 3 mm de diameétre avec les compositions
chimiques données par Chinac, ainsi quiune telle différence au niveau des caractéristiques de

stabilité thermique sont beaucoup plus surprenantes.

Nous pouvons alors nous demander si le dispositif de trempe dont nous nous servons
est suffisamment efficace. D'aprés un schéma figurant dans une publication récente d'Inoue,
celui qu'utilise son équipe est sembiable & notre dispositif d'injection, avec une fusion par
induction et une injection dans une lingotiére de cuivre par différence de pression entre
l'enceinte et un réservoir placé au-dessus du creuset. Seul la formation de l'alliage se produit
différemment ; le groupe dTnoue, comme celui de Chiriac, utilise la fusion sous arc. Or, ce
type de fusion ne nous a pas permis d'obtenir un matériau vitreux ni méme d'éviter 1'apparition
de la phase Z:B, dans notre échantillon, comme nous avons pu le voir avec le composé

All24 b obtenu par cette technque.

Quoi quil en soit, nous sommes obligés de constater que le dispositif que nous
utilisons ne permet pas de reproduire les résultats observés dans la littérature. Il semble
également clair que ce n'est pas la capacité d'extraction de la chaleur de notre dispositif qui est

la cause du probléme, les autres groupes utilisant un dispositif similaire. La difficulté provient
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peut €tre de la capacité propre du matériau a évacuer la chaleur, la vitesse de transport de
celle-ci 2 l'intérieur méme de l'échantillon n'étant peut étre pas suffisante pour atteindre la
vitesse de refroidissement critique. Mais dans ce cas, comment font Inoue et Chiriac pour
produire leurs matériaux a I'état vitreux avec le méme dispositif ? Cette question reste sans
réponse d'autant plus que nous avons pu voir que les caractéristiques de stabilité thermique
obtenues par Chiriac sur ses alliages en rubans et les ndtres, obtenues sur ces méme
compositions, sont nettement différentes avec une capacité de vitrification, mesurée par ATy,

¢tant sensiblement inférieure dans notre cas.

Par contre, nous avons mis en évidence lexistence dune phase métastable
principalement constituée de fer et ayant une structure cristalline cubique centrée similaire &
celle du fer a. Cette phase contient également une quantité importante de nickel et de cobalt,
ce qui est probablement 1a raison de son caractére métastable. Par ailleurs, cette phase est
ferromagnétique avec une température de Curie voisine de 800 °C et une température de

décomposition proche de cette derniére.

Lors du refroidissement, les nouvelles phases formées ont des températures de Curie

différentes, en particulier la phase a (Fe,Ni,Co) qui présente une T, proche de 515 °C.
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CHAPITRE V : ELABORATION
D'ALLIAGES A BASE DE FER

NOUVELLES COMPOSITIONS

Comme nous avons pu le constater dans le chapitre précédent, les résultats annoncés
dans la Iittérature se sont révélés impossible & reproduire. Toutefois, la composition de base
de ces systémes, Fe-Zr-B, est celle qui semble encore étre la plus prometteuse méme si le
systtme Fe-Ga-P-C-B-Si connait, lui aussi, d'intéressantes avancées. Cette composition de
base reste donc pour le moment le point d'appui pour la recherche de matériaux a grande
capacite de viirification, associée a de bonnes propriétés magnétiques douces, et c'est efle qui

a constitué notre point de départ pour la synthése de nouveaux alliages.

Nous nous sommes ainsi attachés a étudier de nouvelles compositions chimiques
n'ayant fait 'objet d'aucune étude, en se basant uniquement sur les critéres empiriques de
sclection qui font aujourd’hui référence, comme expliqué dans le chapitre I et qui sont en fait,
actuellement, le seul point de départ concret dans le domaine de la recherche de nouveaux
alliages de verres métalliques. Apres une étude préliminaire de plusieurs formules chimiques
différentes, nous avons sélectionné les alliages qui apparaissaient étre les plus intéressants

afin de les étudier plus en détail.
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V-1 Etude de nouvelles compositions chimiques

V-1-a Compositions étudiées

Nous avons d'abord testé plusieurs compositions conservant la base des formules
chimiques d'Tnoue, avec notamment une majorité de fer. Ensuite, nous nous sommes ¢loignés
de ces formules en travaillant sur des compositions qui contiennent néanmoins une majorité
d'¢léments ferromagnétiques comme le fer, le cobalt ou bien encore le nickel et cela, tout en
respectant les criteres empiriques de sélection (différence de rayons atomiques importante,

présence d'eutectiques profonds dans les diagrammes binaires).

Différents alliages étudiés ont été répertoriés dans le tableau V-1 avec leur formule
chimique et leurs caractéristiques magnétiques (polarisation 4 saturation et champ magnétique
coercitif tels que nous avons pu les mesurer). Mais toutes les compositions testées n'ont pas
pu étre exploitées et ne figurent donc pas dans ce tableau, et cela pour plusieurs raisons.
Certaines se sont révélées impossible & fondre correctement, de maniére homogene. Cela a
notamment éte le cas pour des alliages contenant une quantité de carbone trop importante,
bien qu'une préformation de Fe-C ait été faite & une température d'environ 1200 °C, proche du
niveau de [leutectique FegCy7. Ainsi  les compositions FesgCo14Nij4ZrsTi;Cs et
FessCo7Z16T1,Co sAlygs n'ont pas pu étre coulées. Nous avons également connu des problémes
lorsque de l'argent était utilisé, méme en faible quantité (2,5 atomes pourcent). Pour d'autres
compositions, la synthése se produisait correctement mais le matérian formé était tellement
cassant qu'il était inutilisable. Cela a €té en particulier le cas des formules chimiques

contenant du bérylhum : FessCoyNi7ZripTi:Bejs et Feqg CogNigZr 14,3B613,3Bz,3.
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Alliage Formule chimique I (T) H, (kA.m™)
Fed F656C07Ni7zrg,5Ti;,5B20 i ,02 1 1,8
FeS F656007Ni72r6Ti4B20 1,07 * 16,4
Fe8 Fe56C07Ni72r68i2,5Ti1,5820 1,47 24,1
Fe9 F656CO7N1'7ZI6A12,5Ti1,sBzo 1,10 * 12,5
Fell F856C07N1'7ZI’6W2,5Ti155820 0,9 & 15 ,2
Fell F656C07Ni7ZT5GC12Ti2B10 1 ,1 8 1 3,9
Fel2 F655C07Ni7ZI'GNb12TizB1o 0,72 22,5
Fel3 F653,5C07Ni7ZT6Nb2Ti1’5B13 1,38 8,0
Fel4 F356C07Ni7ZT6Hf12Ti2B10 1,07 9,8
Fe20 F623575C023’75Ni}7’5Si3B17 0,84 * i 0,7
Fe21 F623’750023,7'5N1'17,5(}83]317 0,83 * 9,2

Tableau V-1 : Alliages étudiés avec leur formule chimique et leurs valeurs de J; et H..

* obtenu sous un champ magnétique de 1000 kA.m™ contre prés de 1700 kA.m™ pour les

autres.

Tous ces échantillons ont €t€ obtenus par coulée avec aspiration, sauf les alliages Fe20

et Fe2l synthétisés par injection. Ils ont été produits sous forme de barreaux de 3 mm de

diametre. Nous avons obtenu leur caractérisation structurale en utilisant la diffraction

neutronique et leurs caractéristiques magnétiques en les soumettant 4 un cycle d'hystérésis

Cette derniere mesure étant realisée par L. Thomas du Laboratoire de Magnétisme et

d'Optique de Versailles. Le diamétre de 3 mm est un compromis entre la plus petite dimension

mesurable par le dispositif d'hystérésis et le diamétre maximum que nous pensons pouvoir

produire sous forme vitreuse ou nanocristallisée, pour cette famille d'alliage.
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V-1-b Caractérisations structurales par diffraction neutronique

Les analyses par diffraction neutronique, pratiquées sur chacun des échantillons
formés, ont montré quaucun d'entre eux n'était complétement vitreux. Beaucoup ont un
diagramme de diffraction identique 4 ceux des alliages Fel et Fe2 vus dans le chapitre
précédent, ce qui n'est pas vraiment surprenant étant donné que les phases qui cristallisent
sont toujours Ies plus stables de ces compositions complexes. Ainsi, comme nous pouvons le
voir sur la figure V-1, qui représente le diagramme de I'échantillon Fe4, nous retrouvons le
pic principal précédemment atiribué au fer o mais qui est vraisemblablement celui dune
phase métastable, appelée cc (Fe,Ni,Co), contenant a la fois une grande quantité de fer mais
aussi du nickel et du cobalt et ayant la structure cristalline de cette phase a Fe. Nous

retrouvons €galement les pics des phases Fe,Zr et de Fe;B.

L e e e L i B s s e e T T

2000 + PO cc(Fe,N,Oo)-:
. FEZZF ]
4000 | 4 FeB ]
© ,
2 3000 - 4
:2 L
‘B
=
&
=

Angle 2 theta (degré)

Figure V-1 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fe4.

148



Chapitre V : Elaboration d'alliages a base de fer — Nouvelles compositions

Quelques-uns uns se différentient tout de méme. Clest en particulier le cas des

échantillons Fe20 et Fe21 dont nous pouvons voir les diagrammes résultants sur la figure V-2
et la figure V-3.
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Figure V-2 : Diagramme de diffraction neutronique de 1'échantillon Fe20,

De nombreuses phases peuvent &tre présentes dans ce matériau sans que nous
puissions, d'une part, prétendre toutes les repérer et, d'autre part, déterminer avec certitude
celles qui sont réellement apparues. Le cas de l'échantillon Fe2 ¢ vu dans le chapitre
précédent nous a clairement montré qu'il fallait étre trés prudent lors de l'indexation des

phases apparaissant dans les matériaux obtenus par trempe.

Néanmoins, des phases de FeSi et de Fe;Si semblent apparaitre sur le diagramme de
cet échantillon. De méme, nous semblons identifier du Fe;B et du Co;B, méme si le bore géne
considérablement la détection de telles phases par diffraction neutronique, comme nous

l'avions vu dans le chapitre précédent au sujet des phases de ZrB,. Toutefois, ces phases étant
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moins riches en bore, nous n'écartons pas complétement cette possibilité. Nous pouvons tout
de méme remarquer que les pics théoriques d'une phase de Fe,B sont légérement décalés par
rapport 2 ceux que nous observons sur ce diagramme. Les pics de la phase obtenue se

trouvent effectivement a des dyy inférieures aux théoriques.

Deux pics majeurs sont situés aux angles 20= 75.8° et 26 = 90°. Ils peuvent
s'apparenter a la structure cubique face centrée caractéristique du cobalt, du nickel et a celle
d'autres phases, métastables, composées de fer et de nickel comme (yFe,Ni), de fer et de
cobalt comme (yFe,aCo) ou encore de cobalt et de nickel comme (aCo,Ni). Ces derniéres
phases, que nous appellerons cfc (Fe,Ni,Co), ne se forment pas dans des conditions normales
de refroidissement. Si nous les obtenons, cela est dii au processus de trempe qui, bien que ne

conduisant pas a |'état vitreux, empéche le réarrangement atomique habituel de se produire.

Enfin, nous constatons que le pic situé au niveau de l'angle 20 = 78°, en plus d'étre
caracténistique des phases citées au-dessus, est trés proche de celui que nous avions indexé,
dans le chapitre précédent, comme correspondant & une phase de structure cristalline cubique
centrée caractéristique du fer o, mais contenant une quantité importante d'atomes de nickel et
de cobalt, la rendant ainsi métastable. Mais nous remarquons qu'un autre pic est apparu a un
angle 20 = 52°. Or, ces deux pics pourraient alors tout 4 fait correspondre & une phase cubique
simple de paramétre de maille identique a celui de la phase précédente. En effet, le pic de
l'angle 26 = 78° correspond 4 une diffraction selon les plans (110) de la maille cubique
centrée de paramétre de maille a = 2,86 A, qui est le paramétre caractéristique de ces phases
composees principalement de fer. Or, nous remarquons que si l'atome situé au centre de cette
maille cubique centrée, est de nature différente des autres, la symétrie centrée disparait. Nous
nous retrouvons alors dans le cas d'une symétrie cubique simple conservant fe méme
parametre de maille et laissant apparaitre le pic (hkl = 100) & un angle proche de 26 = 52
Nous voyons donc que si, au centre de la maille cubique centrée & base de fer, un atome de
cobalt ou de nickel prend la place d'un atome de fer, nous nous retrouvons alors bien, du point
de vue de la diffraction, dans le cas d'une maille cubique simple caractérisée par les pics
situés aux angles 20 = 52° et 20 = 78°. Il est donc possible que ces deux pics soient indexcs
ensemble par une phase cubique simple, appelée cs (Fe,Ni,Co), composée principalement de
fer, mais contenant également du cobalt et du nickel. A l'image de la phase cubique centrée.
cette phase ¢s (Fe,Ni,Co), pourrait tout a fait &tre métastable, étant donné ses conditions de

formation.
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11 est probable que toutes ces phases ne soient pas présentes dans le matériau mais le

diagramme obtenu ne nous permet pas de tirer davantage de conclusions.
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Figure V-3 : Diagramme de diffraction neutronique de 1'échantiilon Fe21.

La encore, il est particulierement difficile d'indexer le diagramme de fagon
catégorique. Nous pouvons voir qu'il est, lui aussi, constitué¢ de deux grands pics ressortant
nettement des autres. Mais 2 la différence de ce que nous obtenons pour l'échantilion Fe20,
ceux-la sont légérement décalés sur ia gauche, 4 des angles 20 = 74,8° et 26 = 88,6°. Ces deux
pics peuvent notamment correspondre a la phase NisGe, qui est de structure cristalline
cubique simple avec un paramétre de maille a = 3,57 A, Etant donné la rapidité de la
solidification, nous pouvons néanmoins nous demander s'il n'est pas possible d'effectuer
également le rapprochement entre ces deux pics et les phases métastables cfc (Fe,Ni,Co) dont
nous avons évoqué l'existence pour Fe20, une différence de seulement un degré pour les deux

pics étant constatée. Cela semble d'autant plus probable que ces phases ne sont pas de
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composition fixe, avec des parameétres cristallins fixes. En effet, ce sont des phases formées
de maniére variable dans les systémes (yFe,Ni), (yFe,0Co) et (aCo,Ni) par blocage du
réarrangement cristallin habituel, soit par refroidissement trop rapide, soit par chauffage 4 une

température trop faible pour aboutir 4 une réorganisation rapide.

Nous retrouvons également deux pics au niveau des angles 20 = 52° et 20 = 77°. II
apparait alors logique de faire le rapprochement, cette fois-ci, avec la phase cs (Fe,Ni,Co),

indexée pour l'échantillon Fe20.

Enfin, des phases de Fe,B, de Co,B et de Fe;Ge semblent également apparaitre sur le
diagramme. Comme pour ['échantillon précédent, nous remarquons que les pics de certaines
phases sont décalés par rapport aux pics théoriques. C'est ainsi le cas des pics de Fe,B qui se
trouvent a des duq 1égérement inférieures aux théoriques, alors que pour la phase Co;B, c'est
exactement le contraire. En effet, ces deux phases ont des structures cristallines trés proches,
et les pics théoriques de Co,B sont les mémes que ceux de Fe;B mais seulement Iégérement
décalés, de maniére uniforme, vers des dyq plus petits. Ainsi, chaque pic observé sur lg
diagramme et se rapportant au Fe;B et au Co,B, se trouve juste au milieu des pics théoriques
de chacune des phases. Nous pouvons alors nous demander, au cas ot ces pics se rapportent
bien a ces phases, si nous n'observons pas, en fait, une seule phase ayant la structure
cristalline des deux précédentes mais avec un paramétre de maille intermédiaire témoignant

de la présente, au sein de cette méme phase, des atomes de fer et de ceux de cobal.
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V-1-¢ Caractérisations magnétiques par mesure d'hystérésis

La caractérisation magnétique de chaque échantillon a donc été réalisée en mesurant
leur cycle dhystérésis. Nous pouvons voir, par exemple, le cycle de l'€chantillon FelO sur la

figure V-4. Cette courbe n'a pas ¢té corrigée du champ démagnétisant.
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Figure V-4 : Cycle d'hystérésis en champ fort de I'échantilion Fe10.

Ce sont les valeurs que nous avons reportées dans le tableau V-1, 4 savoir une
polarisation a saturation de 0,98 T et un champ magnétique coercitif de 15,2 kA.m™, plus
facilement visible dans l'insert de la figure qui est un agrandissement de la partie centrale du

cycle.
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Les cycles d'hystérésis des échantillons Fe20 et Fe21 ont tous les deux été représentés
sur la figure V-5 ol nous obtenons des polarisations 4 saturation de 0,84 T pour Fe20 et de
0,83 T pour Fe21. L'agrandissement de ces deux cycles nous permet ¢galement de vérifier que
les champs magnétiques coercitifs sont respectivement de 10,7 kA.m™ et de 92 kAm’. La

encore, la courbe n'a pas été corrigée du champ démagnétisant.
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Figure V-5 : Cycle d'hystérésis en champ fort des échantillons Fe20 et Fe21.
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V-1-d Conclusion

Ce travail préliminaire nous a donc permis de nous faire une idée des caractéristiques
magnétiques des différentes compositions étudiées, tout en sachant que ces caractéristiques
peuvent ¢voluer lorsque le matériau est produit a I'état vitreux. Le but de cette étude ¢tait de
comparer ces différentes formules chimiques, avant de sélectionner les alliages qui nous
semblaient les plus intéressants, et cela pas seulement du point de vue magnétique mais en

prenant ¢galement en compte le systéme dont était originaire le matériau.

Nous avons ainsi pu constater que les alliages Fe20 et Fe21, bien qu'étant nettement
différents des alliages Fe-Zr-B, possédaient néanmoins des propriétés magnétiques
prometteuses. Par ailleurs, le zirconium est totalement absent de ces formules chimiques. Or,
connaissant les problémes que nous a posé la phase ZrB; pendant notre étude des alliages
d'Inoue et de Chiriac, cela se révele étre particuliérement intéressant. Enfin, le fait que ces
compositions se démarquent de celles étudiées dans le chapitre précédent, nous a incité &
poursuivre leur analyse plus en détail, malgré une valeur de polarisation & saturation

relativement faible dans les deux cas.
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V-2 Etudes complémentaires des compositions sélectionnées

V-2-a Alliages Fe20 et Fe21

Nous avons donc choisi de prolonger 'étude de ces deux compositions qui nous ont
semblées intéressantes pour les diverses raisons citées au-dessus, Si Fe2l n'a Jamais fait
l'objet de publication, Fe20 est, quant & elle, inspirée du travail de T. Zhang mené en
collaboration avec A. Inoue ([ZhaO1]). Zhang a principalement étudié la formule
Fe3oCo3oNi;sSisBy7 tout en basant son travail, & plus grande échelle, sur le systéme
Fe7sxyCo:NiySigB;7. Nous avons choisi, quant 4 nous, une formule appartenant a ce systéme
mais que Zhang n'a pas étudiée. Ensuite, nous avons repris la base de la formule de Fe20 ot

nous avons remplace le silicium par du germanium pour former l'alliage Fe21.

(1) Alliage Fe20

Apres avoir formé un cylindre de 3 mm de diamétre qui nous a permis de comparer les
caractéristiques magnétiques de cet échantillon avec celles des autres alliages étudiés, et aprés
avoir constaté que celui-ci était cristallisé, avec apparition de multiples phases comme nous
l'avons vu sur la figure V-2, nous avons décidé de produire cet alliage sous forme de rubans
afin d'étudier, plus particuliérement, ses caractéristiques de stabilité thermique a l'aide du
calorimetre différentiel a balayage et son processus de cristallisation par thermodiffraction

neutronique.

Nous avons synthétisé un premier ruban, nommé Fe20 b, en utilisant une vitesse de
roue de 21 m.s™, ce qui a conduit 4 une épaisseur d'approximativement 40 um. Auparavant,

nous avions formé l'alliage par fusion inductive dans le creuset froid.
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La caractérisation structurale de ce ruban a été réalisée par diffraction de rayons X
(voir figure V-6) et par diffraction neutronique (voir figure V-7). Dans un cas comme dans

l'autre, nous observons clairement la "bosse" de diffraction caractéristique de 1'état vitreux.

150 |
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Figure V-6 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantilion Fe20 b.
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Intensité (u.a.)

Angle 2 theta (degré)

Figure V-7 : Diagramme de diffraction neutronique de I'échantillon Fe20 b.
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Nous avons ensuite cherché a établir les caractéristiques de stabilité thermique de cet

alliage a I'aide du dispositif de DSC. Le résultat est reporté sur la figure V-8.

70— T T LI |

dH (u.a.)
5

10> 5 1 v . L] 1 " . | L L n L 1 n L 1 n i 4 L 1 I 1 n " i 1 ]

Figure V-8 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fe20 b.

Nous obtenons une température de transition vitreuse de 478 °C et une température de
premiére cristallisation de 526 °C. Le domaine de surfusion s'étend donc sur 48 degrés. Ces
valeurs sont inférieures a celles obtenues pour les alliages du groupe de Chiriac, notamment
au niveau de ATy qui est un des critéres utilisés pour évaluer la capacité de vitrification des
différentes compositions. Un domaine de surfusion d'une cinquantaine de degrés reste
néanmoins une valeur importante, justifiant amplement la poursuite de cette analyse. Nous
pouvons également observer une seconde cristallisation situ€e a une température proche de

570 °C, ains1 qu'une réaction endothermique débutant entre 650 °C et 660 °C.
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Nous avons ensuite étudié la cristallisation de 1'échantillon en le soumettant & une

thermodiffraction neutronique dont nous pouvons voir le résultat sur la figure V-9.
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Figure V-9 : Diagramme de thermodiffraction neutronique de 'échantillon Fe20 b.

Le processus de cristallisation de Fe20_b se déroule principalement en deux étapes La

premiére, & une température proche de 520 °C, voit l'apparition de plusieurs phases. dom

certaines métastables, caractérisées par des pics se trouvant aux angles 20 = 53°, 20 = 73 |

26 = 78°,20 = 80,6° et 20 = 86,8°.

La seconde étape du processus de cristallisation, qui se produit & 656 °C, voi la

disparition du pic situ¢ a l'angle 26 = 53° et la diminution en intensit¢ de celui de 'angle

28 = 78°. Par contre, deux nouveaux pics apparaissent lors de cette deuxiéme cristallisation. il
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s'agit des pics situés aux angles 26 = 75,3° et 20 = 89,6°. Une amorce de ce dernier pouvait
néanmoins &tre observée, mais lors de cette seconde cristallisation, de nouvelles phases sont

apparues avec ce méme angle de diffraction car l'intensité de celui-ci est plus que décuplée.

Nous constatons enfin, lors du refroidissement, qu'une troisiéme transition apparait a
une température comprise entre 560 et 565 °C. Cette transition est essentiellement marquée
par le décalage de certains pics vers des distances interréticulaires inférieures, autrement dit
vers des angles 20 plus grands. Nous constatons, par ailleurs, la réapparition du pic de l'angle

20 = 53°, et l'augmentation d'intensité de celui situé 4 un angle 20 = 78°.

En effectuant la comparaison entre ce que nous observons sur ce diagramme et les
données obtenues avec la DSC, nous constatons que les températures de premiére
cristallisation correspondent bien dans les deux cas, sachant que les enregistrements de
diffraction neutronique ne sont effectués que tous les 10 degrés, entrainant une imprécision de
mesure du méme ordre de grandeur. La seconde cristallisation observée grice au calorimetre
différentiel & balayage n'est, par contre, pas visible sur le diagramme ci-dessus. Quant a la
réaction endothermique du diagramme de DSC, elle correspond a l'important changement de
structure s¢ produisant & une température proche de 656 °C. Cette réaction endothermique a
donc été produite par la transformation de la phase métastable, qui a abouti a l'apparition de

certains pics et le renforcement en intensité de la plupart des autres déja presents.

Pour effectuer l'indexation des pics, nous pouvons comparer ce diagramme avec celui
de l'échantillon coulé en cylindre de 3 mm. Nous remarquons donc une certaine similitude
entre ce diagramme et ce que nous obtenons apres la seconde cristallisation. Nous constatons
d'abord que le pic situé a l'angle 20 = 75,3° qui apparait lors de la seconde cristallisation et
celui de l'angle 20 = 89,6° qui augmente trés neftement d'intensité & ce méme moment,
s'apparentent 4 ceux que nous avons indexés comme étant caractéristiques du cobalt, du nickel
et de phases métastables cfc (Fe,Ni,Co). Nous remarquons néanmoins que ces deux pics ont

des dyg légérement supérieures & ce que nous avions pour Fe20, donc les angles sont
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legérement plus faibles. Il semblerait alors que nous observions plutot les phases métastables
composées de plusieurs types d'atomes, la petite variation de distance interréticulaire pouvant
s'expliquer par la présence en plus grande quantité d'un des types d'atomes plus gros que les
autres. Clest le cas de l'atome de fer qui a un rayon atomique légérement supérieur aux deux
autres. Il est, par contre, peu probable que ce soit du cobalt ou du nickel pur car cette
hypothése d'une variation de composition entre les différents éléments de la phase, pour

expliquer le décalage, ne peut pas &tre retenue ici.

Apres avoir index¢ les phases apparaissant lors de la seconde cristallisation, nous
pouvons également déterminer celles qui sont apparues dés 520 °C. Les deux pics des angles
20 = 78° et 20 = 86,8° caractérisent les phases repérées comme étant du FeSi et du Fe;Si. De
plus, ces deux pics sont également caractéristiques du Fe;B, avec aussi celui de 'angle
20 = 73°. Nous devons tout de méme noter que les pics théoriques caractéristiques de cette
phase sont légérement décalés vers des dyy plus grands. De plus, le pic de l'angle 26 = 73°,
avec ceux des angles 20 = 80,6° et 20 = 89,6° sont représentatifs d'une phase de Co;B;.
L'indexation de ces phases justifie ainsi I'apparition de ces pics dés la premiére cristallisation.
Ensuite, une phase métastable cubique simple, caractérisée par les pics des angles 26 = 53° et
20 = 78° peut étre distingude. Celle-ci correspond & la phase cs (Fe,Ni,Co) décrite pour
I'¢chantillon Fe20 et composée principalement de fer, mais ¢galement de cobalt et de nickel,
ce qui la rend métastable, comme supposé pour cet échantilion Fe20. Elle se décompose
probablement, lors de la seconde cristallisation, en une autre phase métastable, cfc (Fe,Ni,Co)
cette fois-ci, comme nous l'avons vu au-dessus. Cela expliquerait, d'une part, Ia réaction
endothermique observée sur le diagramme de la DSC entre 650 °C et 660 °C, et d'autre part,
la diminution en intensité du pic de l'angle 20 = 78° et la disparition de celui de I'angle
20 = 53°, toutes deux coustatées lors de la deuxiéme cristallisation du diagramme de

thermodiffraction.

Il n'y a, ensuite, aucun changement notable Jusqua 800 °C, puis, lors du
refroidissement, nous avons essayé de comprendre ce qui se passait lors de la troisiéme
transition se produisant & une température comprise entre 560 et 565 °C. Nous avons vu, dans
le paragraphe précédent, que cette transition était essentiellement marquee par le décalage de

certains pics vers des angles plus grands, par la réapparition du pic de l'angle 20 = 53° et par
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le regain d'intensité de celui situé 4 un angle 20 = 78°. Cela témoigne donc de I'évolution de
certaines phases présentes dans le matériau lors du refroidissement et confirme ainsi la
formation, lors de la montée en température, de la phase métastable cfc (Fe,Ni,Co) et non des
autres phases stables dont nous avions parlé. Quant & l'indexation des pics, nous revenons
finalement a des parameétres cristallins correspondant mieux a ces diverses phases stables
évoqueées précédemment, les phases de cobalt et de nickel, que nous pouvons appeler phases
stables cfc (Fe,Ni,Co). Nous gardons cette dénomination (Fe,Ni,Co) car nous ne savons pas si
c'est bien, par exemple, du cobalt pur sans le moindre atome de fer, que nous obtenons. Mais
si des atomes "étrangers” a la phase sont présents a l'intérieur de celle-ci, c'est forcément en
petite quantité car nous parions bien de phases stables. Par ailleurs, cette évolution va, la
encore, dans le sens de la décomposition de la phase métastable cfc (Fe,Ni,Co). A cela
s'ajoute la réapparition du pic de I'angle 26 = 53° et l'augmentation sensible de I'intensité du
pic de l'angle 20 = 78°, laissant supposer que nous avons reformé la phase cubique simple qui
s'était décomposée vers 656 °C. Mais il s'agit trés probablement, cette fois-ci, de la phase
stable cs (Fe,Ni,Co), étant donné les conditions de formation, bien moins brutales que
précédemment. Ce serait donc une structure cubique centrée caractéristique du fer o,
conservant des atomes au niveau de la position de l'atome central lui faisant perdre sa

symétrie centrale, mais néanmoins en quantité insuffisante pour la rendre métastable.

11 parait toutefois un peu précipité d'indexer ce diagramme avec certitude. Nous avons
ainsi effectué une mesure thermomagnétique sur cet échantillon afin d'obtenir quelques
éclaircissements sur la nature des phases ferromagnétiques présentes dans le matériau. Cela a
été fait sachant que cet alliage contient une grande quantité d'éléments magnétiques et qu'il est

donc probable que plusieurs phases magnétiques soient distinguables sur une telle courbe.
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Nous avons donc utilisé la balance thermomagnétique afin d'obtenir cette courbe, qui a

€té reportée sur la figure V-10.

Aimantation (u.a.)

Figure V-10 : Courbe thermomagnétique de I'échantillon Fe20 b.

Nous constatons, tout d'abord, que la courbe de refroidissement n'emprunte pas le
chemin inverse de celui observé lors de la montée en température et notamment apres les
cristallisations. Cela confirme donc quiune partie, au moins, des phases formées lors du

chauffage n'est pas stable. Celles-ci ont donc subi une évolution,

Au cours de la montée en température, nous constatons une premiére transition
magnétique vers 420 °C. Or, a cette température, le matériau est encore a I'état vitreux. 1
parait donc évident de considérer la température de 420 °C comme étant caractéristique de la

T, de la phase vitreuse (T,,). Ensuite, au passage de Ia température de premiére cristallisation,

164



Chapitre V : Elaboration d'alliages a base de fer — Nouvelles compositions

aucune variation de l'aimantation n'est visible. Cela signifie que la phase métastable cs
(Fe,N1,Co) apparue a 520 °C et caractérisée par les pics 20 = 53° et 206 = 78°, n'est pas
ferromagnetique, en 1'état, & une telle température. De plus, nous pouvons nous interroger sur
la phase Fe,B, dont nous avons supposé 'apparition lors de cette premiére cristallisation. En
effet, cette phase posséde une température de Curie de 739 °C et est donc encore
ferromagnétique au-dessus de 520 °C, ce qui pourrait indiquer son absence du matériau.
Néanmoins, nous avons vu que les pics théoriques caractérisant cette phase étaient légérement
décalés vers des dig plus grands. La phase apparaissant réellement a donc une composition un
peu différente de la composition théorique avec une distance interréticulaire inférieure. Nous
pouvons alors nous demandef si une phase proche de celle de Fe,B ne serait tout de méme pas
apparue mais avec un certain nombre de substitutions d'atomes de fer par du cobalt ou du
nickel, par exemple. Quant aux autres phases dont nous avons supposé l'apparition a 520 °C,
celles-c1 ne sont pas magnétiques a cette température. C'est en particulier le cas de Fe;Si dont
la T, est de 510 °C.

La seconde transition se produit a une température proche de 570 °C qui est celle de la
seconde cristallisation observée sur le diagramme de DSC mais qui n'est caractérisé par aucun
évenement particulier sur le diagramme de thermodiffraction. Il est possible que la réaction
exothermique observée avec le calorimetre différentiel 4 balayage ne soit qu'une évolution de
phase se produisant sans que de nouveaux pics apparaissent ou disparaissent. Il est notamment
possible que ce soit la phase métastable cs (Fe,Ni,Co) qui devienne magnétique, alors qu'elle
ne l'était pas lors de sa formation a 520 °C. Cette augmentation de 'aimantation est de courte
durée puisquelle commence a diminuer dés 600 °C avant de s'écrouler a partir d'une
température proche de 660 °C. Cela correspond a la seconde cristallisation du diagramme de
thermodiffraction. La phase métastable cfc (Fe,Ni,Co) apparue a ce moment 13, n'est donc pas
magnétique a cette température. La température de 660 °C doit donc étre vue soit comme
étant la température de Curie de la phase apparue 4 570 °C, soit comme étant la temperature
de sa disparition. Cette derni¢re hypothése, la plus probable, est liée au fait que nous
n'observons pas le retour & 1'¢tat ferromagnétique de cette phase lors du refroidissement 1l
n'est cependant pas impossible qu'une phase ayant une T, de 660 °C, disparaisse par la suite,

lors d'un chauffage jusqu'a 800 °C.

Nous voyons donc au refroidissement que l'aimantation n'augmente a nouveau que

pour une température proche de 560 °C, qui correspond a la troisiéme transition observée par
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thermodiffraction neutronique et qui est essentiellement marquée par I'évolution progressive
de la phase métastable cfc (Fe,Ni,Co), vers une structure cristalline plus proche, notamment,
de celle du cobalt o, et par la réapparition de la phase cs (Fe,Ni,Co), maintenant probablement
stable. Cela semble donc cohérent avec l'augmentation progressive de l'aimantation
caractérisée, par ailleurs, par une accélération subite en dessous de 520 °C (Tg). Cette
augmentation peut non seulement correspondre a un réarrangement des phases précitées,
favorable au magnétisme, mais aussi au retour & I'état ferromagnétique des phases Fe-Si, qui
se produit 2 une telle température. Nous observons enfin une derniére transition magnétique &
une température voisine de 380 °C (T). Cela peut correspondre au passage a I'état
ferromagnétique d'une phaser de nickel de structure cubique faces centrées. En effet, un léger
enrichissement en fer ou en cobalt, augmentant ainsi la température de Curie de cette phase,

expliquerait la différence observée par rapport 4 1a T, du nickel pur, qui est de 354 °C.

La figure V-11 présente un résumé des différentes étapes de la transformation de
I'échantillon Fe20 b au cours d'un cycle thermique. Ces observations ont ét¢ réalisées par
calorimétrie différentielle a balayage, par thermodiffraction neutronique et par mesure

thermomagnétique.
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Chauffage

800 °C

520 °C

cs, (Fe,Ni,Co) - métastable
+ Fe,Si + FeSi + Fe,B + Co,B,
570 °C

cs, (Fe,Ni,Co) - métastable - magnétique
+ Fe,Si + FeSi + Fe,B + Co;B,
| 660°C

cfc (Fe,Ni,Co) - métastable
+ Fe,Si + FeSi + Fe,B + Co;B,

D Palier en
560 °C température

=
a
£
% cs (Fe,Ni,Co) - stable
% cfc (Fe,Ni,Co) - stable
° + Fe,Si + FeSi + Fe,B + Co,B,
Figure V-11 : Résumé des différentes étapes de la transformation de I'¢chantillon

Fe20 b au cours d'an cycle thermique

Aprés l'étude des caractéristiques de stabilité thermique et du processus de

rayons X,

cristallisation de cet alliage, nous avons voulu savoir si I'¢épaisseur des rubans pouvait étre
augmentée de maniére significative tout en conservant I'état vitreux, Nous avons ainsi produit
un premier ruban de 50 pm d'épaisseur en utilisant une vitesse de roue de 12,5 m.s”. Une
étude par diffraction de rayons X nous ayant prouvé qu'il était parfaitement vitreux, nous
avons formé un nouveau ruban en abaissant la vitesse de rotation de la roue a 10,5 m.s™. Ce
ruban, appelé Fe20 ¢ et dune épaisseur de 80 um, s'est également révéle vitreux, comme

nous pouvons le voir sur la figure V-12 qui représente son diagramme de diffraction de
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Figure V-12 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fe20 c¢.

Constatant cela, nous avons alors produit un nouvel échantillon, appelé Fe20 d, en
coulant cet alliage par injection sous forme de cylindre de 2 mm de diamétre, avec une
nouvelle lingotiére. Nous avions effectivement vu quavec une lingotiere de 3 mm de
diametre, le matériau était entirement cristallisé, mais aprés avoir constaté que ses capacités
de vitrification étaient relativement bonnes et en diminuant sensiblement le diamétre du
cylindre, nous espérions que cela soit suffisant pour obtenir un état vitreux, I'état structural de
cet échantillon a été déterminé par diffraction neutronique dont le diagramme résultant est
visible sur la figure V-13. Nous constatons alors que ce matériau est tout autant cristallisé que

Fe20, les mémes phases apparaissant.
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Figure V-13 : Diagramme de diffraction neutronique de I'¢chantillon Fe20 d.

(2) Alliage Fe21

Apres avolr analysé plus en détail la composition Fe20, nous avons étudi¢ de la méme

maniere la composition Fe21.

Nous avons donc synthétisé un premier ruban, appelé Fe2l b, avec une vitesse de
roue de 21 ms”. L'épaisseur obtenue est dapproximativement 60 um. L'alliage avait

préalablement été formé par fusion inductive dans le creuset froid.
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La caractérisation structurale du ruban a été réalisée par diffraction de rayons X (voir
figure V-14).
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Figure V-14 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fe2l b.

Nous constatons que ce ruban est vitreux. Nous avons alors déterminé ses
caractéristiques de stabilité thermique grice au dispositif de DSC, comme nous pouvons le

voir sur la figure V-15.
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Figure V-15 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fe21 b.

Nous constatons alors que le diagramme obtenu est assez inhabituel, sans que cela
puisse étre dit a une erreur de manipulation car cette mesure a €té refaite et a donné un résultat
en tout point identique. En effet, si nous voyons trés nettement deux réactions exothermiques
se suivant et témoignant de la cristallisation de plusieurs phases aux températures de 460 °C
pour la premicre et vers 480 °C pour la deuxieéme, nous ne distinguons aucune zone de
surfusion. Il n'y a donc ni valeur de T, ni de AT,. L'estimation de la capacité de vitrification
de cet alliage n'est, par conséquent, pas possible. Par contre, nous voyons, comme pour
l'alliage précédent, une réaction endothermique apres les différentes cristallisations. Elle

intervient 4 une température proche de 620 °C.
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La cristallisation de cet échantillon a ensuite été analysée par thermodiffraction

neutronique dont nous voyons le diagramme sur la figure V-16.

e cs (Fe,Ni,Co) Intensité (u.a.) :
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dlo 132522132662

Angle 2 théta (degré)

Figure V-16 : Diagramme de thermodiffraction neutronique de l'échantillon F e21 b.

Comme pour le précédent échantillon, le processus de cristallisation de Fe2 1 bse
deroule en deux étapes. La premiére se produit 4 une température de 450 °C et la seconde vers
650 °C. Lors de la premiére cristallisation, nous voyons apparaitre des pics aux angles
suivants : 20 = 52,6°, 20 = 72,2° (pic de faible infensité), 26 = 74,1°, 20 = 77°, 26 = 77.6°,
20 = 87.2° (pic de faible intensité) et 26 = 88,3°. La seconde étape se caractérise par la
disparition du pic de l'angle 20 = 52,6° et de celui situé en 26 = 77°. Nous observons
également I'évolution d'autres pics. Ainsi, ceux des angles 20 = 74,1°, 20 = 77,6° et 26 = 88 3°

voient leur intensité progresser sensiblement.
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Enfin, nous constatons qu'une troisiéme transition apparait lors du refroidissement, &
une température légerement inférieure a 590 °C. Comme pour l'échantillon Fe20 b, cette
transition est surtout caractérisée par le décalage des pics vers des angles 26 plus grands, c'est
a dire avec des distances interréticulaires plus petites et par la réapparition, avec de faibles

intensités, des pics des angles 26 = 52,6° et 20 = 77°.

En comparant ces données avec celles obtenues avec la DSC, nous retrouvons
approximativement les mémes températures de premiére cristallisation mais nous n'observons
pas la seconde réaction se produisant entre 15 et 20 degrés aprés la premiére, d'aprés la
mesure de la DSC. Etant donné que les séries de diffraction neutronique se font tous les 10
degrés, il n'est cependant pas surprenant que la distinction entre ces deux cristallisations ne
puisse pas étre faite. Par ailleurs, la réaction endothermique observée grice au calorimétre
différentiel 4 balayage correspond approximativement 4 l'important changement de structure
qui se produit vers 650 °C. Cette réaction endothermique semble donc avoir €té produite par
I'évolution des phases constatée sur le diagramme, tout comme cela avait été le cas pour
I'échantilion Fe20 b,

Afin d'indexer le diagramme, nous pouvons effectuer la comparaison avec celui de la
diffraction neutronique de I'échantillon Fe21 coulé en cylindre de 3mm, comme dans le cas
précedent puisqu'il existe un certain nombre de ressemblances enire ce diagramme et celui
obtenu lors de la thermodiffraction. Nous retrouvons donc les principaux pics indexés pour

Fe2l.

Nous constatons, tout d'abord, que parmi les pics apparus lors de la premiére
cristallisation, ceux situés en 20 = 52,6° et en 20 = 77°, et qui disparaissent a 650 °C,
correspondent a la phase métastable cubique simple, cs (Fe,Ni,Co), composée de fer, de
nickel et de cobalt. Nous voyons ensuite que les pics situés aux angles 20 = 74,1° et
26 = 88,3° sont ceux attribués a la phase Ni;Ge et 4 la phase métastable cfc (Fe,Ni,Co). Or,

ces deux pics augmentent considérablement d'intensité lors de ['évolution de la structure, vers

173




Chapitre V : Elaboration d'alliages a base de fer — Nouvelles compositions

630 °C, lorsque la phase métastable cs (Fe,Ni,Co) disparait. Plusieurs cas peuvent alors étre
imaginés : soit la phase NisGe était la seule présente dés la premicre cristallisation et, &
650 °C, la phase cs (Fe,Ni,Co) s'est décomposée en cfc (Fe,Ni,Co), comme cela c'est produit
pour l'alliage Fe20, soit la phase cfc (Fe,Ni,Co) est apparue des la premiére cristallisation et, a
650 °C, la décomposition de la phase cs (Fe,Ni,Co) 1'a renforcée, que la phase Ni;Ge soit elle-
méme présente dans e matériau ou non. Dans tous les cas, cette décomposition expliquerait

alors la réaction endothermique observée sur le diagramme de DSC 4 cette température.

Enfin, nous retrouvons dés la premiére cristallisation, les phases Fe;B, Co,B et Fe;Ge,
indexées par les pics situés aux angles 20 = 72,2° et 20 = 77.6°, ainsi que par celui de l'angle
26 = 87,2° pour les deux borures. Nous remarquons, 1 encore, que les pics se rapportant au
Fe;B et au Co,B sont légérement décalés par rapport a leurs pics théoriques, de manicre

similaire & ce que nous avons indiqué pour l'échantitlon Fe21.

Ne 'sachant pas avec certitude les phases réellement présentes et celles qui ne le sont
pas, il est difficile de déterminer clairement ce qui s'est produit au cours de la montée en

temperature.

Aprés une montée & 800 °C, lors du refroidissement, il se produit une troisiéme
transition & une température comprise entre 585 et 590 °C. Comme nous l'avons vu, au-
dessus, cette transition est surtout marquée par le décalage des pics vers des angles 20 plus
grands et par la réapparition, avec de faibles intensités, des pics situés aux angles 20 = 52,6°
et 26 = 77°. Nous nous retrouvons dans une situation trés proche de celle de Fe20. En effet,
nous constatons que certaines phases présentes dans le matériau ont évolué pendant Ie
refroidissement. Cela confirme, en particulier, la formation lors de la montée en température,
d'une phase métastable. Cette phase cfc (Fe,Ni,Co) a donc évoluée pour redonner, 1a encore,
des phases stables cfc (Fe,Ni,Co) aux paramétres cristallins plus proches du cobalt pur ou du
nickel pur (tous deux cubiques faces céhtrées). La dénomination (Fe,Ni,Co) a été conservée
pour la méme raison que précédemment. La réapparition des pics des angles 20 = 52.6° et
26 = 77° laisse supposer que nous avons reformé une phase cs (Fe,Ni,Co). II s'agirait, 13

encore, de la phase stable cs (Fe,Ni,Co), étant donné les conditions de formation.
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A limage de ce que nous avons fait pour l'alliage Fe20 b, nous avons effectué une
mesure thermomagnétifjue sur cet échantillon, espérant ainsi mieux comprendre ce qu'll se
produit dans le matériau. La encore, nous avons fait cela en sachant que nous pourrions
probablement distinguer plusieurs phases magnétiques sur cette courbe, étant donné la grande

quantité d'éléments magnétiques présents dans la composition.

Nous avons donc utilisé la balance thermomagnétique. La courbe obtenue a été

reportée sur la figure V-17.

Aimantation (u.a.)

Figure V-17 : Courbe thermomagnétique de ['échantillon Fe21 b.

Nous constatons que cette courbe ressembie beaucoup a celle de I'échantillon Fe20 b
méme si les températures des transitions magnétiques sont parfois différentes. Ainsi, la

premiére particularité que nous pouvons remarquer est que cette courbe n'emprunte pas, lors
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du refroidissement, le chemin inverse de celui qu'elle a pris pendant la montée en température.
Nous pouvons donc confirmer, 14 encore, qu'une partie des phases apparues lors du chauffage

n'est pas stable.

La premiére transition magnétique apparait vers 430 °C (T,;), soit pratiquement a la
méme température que pour Fe20_b. 11 s'agit vraisemblablement du passage de la température
de Curie de la phase vitreuse. Mais & la différence de Fe20 b, 1a T, de la phase vitreuse de cet
echantillon apparaft alors particuliérement proche de Ia température de premiére cristallisation
qui se produit vers 460 °C, d'aprés le diagramme de DSC. Cette température marque d'ailleurs
le début dune augmentation de l'aimantation se déroulant avec deux températures de
transition successives, la premiére étant vers 480 °C. Si aucun changement notable, a une telle
température, ne peut étre vu sur le diagramme de thermodiffraction, nous constatons que le
second pic de cristallisation repéré sur le diagramme de la DSC, et qui caractérise d'ailleurs la
réaction exothermique la plus importante, se produit justement & cette temperature. Le lien
entre cette transition magnétique et la cristallisation observée 4 cette méme température, parait
donc ¢vident. De plus, nous pouvons penser que cette transition est due & la phase métastable
cs (Fe,Ni,Co) dont nous avons parlé précédemment. En effet, d'une part nous voyons
disparaitre l'aimantation vers 650 °C qui est justement la tempéerature 4 laquelle cette phase
disparait et d'autre part, comme nous l'avons signald précédemment, le retour a I'état
ferromagnétique de cette phase n'apparait pas lors du refroidissement. Cette transition
magnetique semble donc correspondre 4 une évolution des phases présentes dans le matériau
plutdt qu'au franchissement d'une température de Curie. Cela signifie également que les
phases métastables cfc (Fe,Ni,Co) ne sont pas ferromagnétiques a de telles températures.
Nous pouvons remarquer que la composition métastable cs (Fe,Ni,Co), formée dans le cas de
cet échantillon, est ferromagnétique dés 480 °C, ce qui n'a pas été le cas avec I'échantillon
Fe20. Cela doit étre relié au fait que méme si nous leur donnons un nom identique,
caractérisant leur structure cristalline et les éléments les composant, ces phases ont trés
probablement des compositions suffisamment différentes pour modifier leurs propriétés
magnétiques tout en conservant un méme arrangement cristallin. Les caractéristiques
magnetiques de ces phases dépendent de leur composition et donc de leurs conditions de
formation, deux parameétres que nous ne contrélons pas. Nous avons dailleurs vu dans le cas
de l'alliage Fe20 que Faimantation semblait bien liée 4 une phase métastable cs (Fe,Ni,Co),

mais celle-ci n'apparaissait pas immédiatement, lors de la premiére cristallisation. Enfin,
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comme nous l'avons dit pour 1'échantillon Fe20 b, cette disparition de l'aimantation vers
650 °C nous conduit & nous interroger sur la présence de la phase Fe,B, dont la température
de Curie est de 739 °C et dont nous avons suppos¢ lapparition lors de la premicre
cristallisation. Néanmoins, 13 non plus, nous ne pouvons pas &tre catégorique et cela pour la
méme raison que pour Fe20 b. Cela est d'autant plus vrai dans ce cas que, comme nous
l'avons dit pour Fe21, il est possible que les pics attribués au Fe,B et au Co,B décrivent, en
fait, une phase ayant la structure cristalline de ces deux phases, mais avec un paramétre de
maille intermédiaire indiquant la présente, au sein de la méme phase, des atomes de fer et de

ceux de cobalt. Cela aurait notamment une influence sur la température de Curie de la phase.

Lors du refroidissement, nous n'observons donc pas de transition magnétique a
650 °C. L'augmentation de l'aimantation se produit & des températures inférieures et en trois
¢tapes. La premiere a lieu vers 510 °C (T,), suivie d'une seconde transition magnétique a une
température comprise entre 430 et 440 °C (T.3) et enfin d'une troisieme proche de 370 °C
(Te1). Sachant que la troisieme évolution de phases, visible sur le diagramme de
thermodiffraction, se produit & une température comprise entre 585 et 590 °C, nous pouvons
supposer que les transitions magnétiques ne correspondent pas a4 des formations de phases
mais plutdt 4 des passages de T., a moins que des évolutions de phases se produisent a des
températures inférieures a 585 °C sans changement de structure cristalline. A 1'image de ce
que nous avons dit pour I'échantillon Fe20 b, la Ty qui est proche de 370 °C, peut
correspondre au passage 4 1'état ferromagnétique d'une phase de nickel de structure cubique
faces centrées. La différence de température peu importante par rapport a la T, du mickel pur,
qui est de 354 °C, pouvant &tre expliquée par un léger enrichissement en fer ou en cobalt, qus

augmente la température de Curie de cette phase.

177




Chapitre V : Elaboration d'alliages a base de fer — Nouvelles compositions

Afin de vérifier I'état de stabilité des phases obtenues a la fin du cycle thermique, nous
avons mesure l'évolution de l'aimantation de ce méme échantitlon au cours d'un second cycle.

Le résultat a été reporté sur la figure V-18.
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Figure V-18 : Seconde courbe thermomagnétique de I'échantillon Fe21 b.

Nous constatons alors que les courbes de montée et de descente en température sont
trés semblables. Nous pouvons simplement voir une légere différence au-dessus de 400 °C, ou
la courbe daimantation lors du chauffage est quelque peu supérieure a celle du
refroidissement. Cela est probablement dfi 4 un résidu de phase métastable cs (Fe,Ni,Co) qui
n'avait pas fondu lors de la premiére mesure et dont nous observons, 4 nouveau, la disparition
a 650 °C. Hormis cela, nous retrouvons les trois mémes transitions magnétiques avec des T,
identiques. Ces deux courbes sont d'ailleurs également similaires de celle de la descente en
temperature de la figure V-17. Cela prouve bien que les trois phases magnétiques, dont nous
pouvons observer les températures de Curie de 370 °C (T,,), 435 °C (Tez) et 510 °C (T,3), sont
bien stables.
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Comme pour Fe20 b, nous avons résumé les différentes étapes de la transformation de
I'échantillon Fe21 b au cours d'un cycle thermique, Ce résumé a été reporté sur la figure V-
19. Les observations ont ¢été réalisées par calorimétrie différentielle a balayage, par

thermodiffraction neutronique et par mesure thermomagnétique.

Fe21_b - Fey75C0,54 1sNij; sGegBy; - Vitreux - T,=430°C

460 °C

cs (Fe,Ni,Co) - métastable - magnétique
Ni,Ge et/ou cfc (Fe,Ni,Co) - métastable
+ Fe,Ge + Fe,B + Co,B

Chauffage

650 °C

cfc (Fe,Ni,Co) - métastable ( + éventuellement Ni,Ge)
+ Fe,Ge + Fe,B + Co,B

800 °C D Palier en
température

590 °C

cs (Fe,Ni,Co) - stable
cfc (Fe,Ni,Co) - stable { + éventuellement Ni,Ge)
+ Fe,Ge + Fe,B + Co,B

Refroidissement

Figure V-19 : Résumé des différentes étapes de la transformation de 1'échantillon

Fe21 b au cours d'un cycle thermique

De maniére similaire 4 ce que nous avons fait pour l'alliage Fe20, nous avons ensuite
voulu savoir si 'épaisseur du ruban pouvait étre nettement augmentée sans qu'il ne cristallise.
Nous avons ainsi produit plusieurs rubans en diminuant la vitesse de rotation de la roue. Les
études par diffraction de rayons X nous ont prouvé qu'ils étaient tous a l'état vitreux. Nous
sommes enfin arrivés 4 une épaisseur de 90 pm en utilisant une vitesse de roue de 10,5 m.s™,

Ce ruban, appelé Fe21 c, a également été analysé par diffraction de rayons X. Son diagramme
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de diffraction, représenté sur la figure V-20, nous montre clairement quil est, lui aussi,

vitreux.
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Figure V-20 : Diagramme de diffraction de rayons X de 'échantillon Fe2 1c

La encore, 4 la suite de Ia synthese de rubans épais, nous avons décidé de produire un
nouvel échantillon en injectant l'alliage dans la lingotiére de 2 mm de diamétre. Nous avons
déterminé I'état structural de cei échantillon, appelé Fe21_d, par diffraction neutronique. Le
diagramme obtenu a été reporté sur la figure V-21. Nous voyons clairement que ce matériau
est cristallisé. Nous observons ainsi les mémes phases que pour I'échantillon Fe2l aprés

cristallisation in situ.
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Figure V-21 : Diagramme de diffraction neutronique de 1'échantillon Fe21 d.
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V-2-b Alliage Fe25

Aprés avoir étudi€ les alliages d'noue et de Chiriac essentiellement sous leur forme
massive, et aprés avoir analysé ci-dessus des alliages qui s'en ¢loignaient sensiblement, nous
avons voulu étudier des compositions chimiques qui sont 4 la fois proche des formules du
chapitre IV, tout en étant pauvre en zirconium, afin d'essayer de contourner le probléme

récurant de Ia phase ZrB; apparaissant lors de la fusion et lors de la solidification.

Nous avons pour cela, formé une premiére série de rubans de formule chimique
FessCo7NizTiz sNbysByo, ne contenant donc aucun atome de zirconium. Cette composition,
appelée Fe24, nous a révélé une capacité de vitrification particuli¢rement faible avec un
domaine de surfusion inférieur 4 30 degrés et avec une apparition des premiers pics de

cristallisation pour les rubans dont I'épaisseur dépassait 50 pm.

Nous avons donc décidé de remplacer une partie du titane de la composition par du

zirconium donnant ainsi la formule chimique FessCoyNisZr; sTigNb, 5By, appelée Fe25.

Un premier ruban, Fe25_a, a ét¢ produit en utilisant une vitesse de roue de 21 m.s''
donnant une épaisseur d'une cinquantaine de microns. L'alliage avait été forme par fusion
inductive dans le creuset froid avant d'étre injecté. Une peau tres fine a été observee a la

surface de I'alliage pendant la fusion.

L'¢tude structurale de cet échantillon a été réalisée par diffraction de rayons X Le
resultat est représenté sur la figure V-22 ol nous voyons clairement que Fe25 a est a l'etat

vifreux.
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Figure V-22 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantillon Fe25 a.
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Nous avons ensuite pu obtenir les caractéristiques de stabilité thermique du matériau &

l'aide du calorimétre différentiel & balayage dont la courbe résultante est visible sur la figure

V-23.
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Figure V-23 : Diagramme de DSC de I'échantillon Fe25_a.

La transition vitreuse intervient & 508 °C et la premiére cristallisation a 558 °C, ce qui
donne un domaine de surfusion de 50 degrés. Cette valeur de AT, est tout & fait raisonnable.

Nous distinguons également deux autres cristallisations, 'une vers 740 °C et l'autre proche de

780 °C.
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Nous avons ensuite poursuivi I'é¢tude de cet échantillon en le soumettant a une

thermodiffraction neutronique, comme nous pouvons le voir sur la figure V-24.
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Figure V-24 : Diagramme de thermodiffraction neutronique de I'échantitlon Fe25 a.

Cette évolution s'est déroulée en plusieurs étapes. La premiére, qui correspond a la
premiere cristallisation, se produit 4 une température proche de 550 °C. Deux pics ressortent
de cette premiére réaction, il s'agit de ceux situés aux angles 26 = 76,5° et 26 = 89,8°.
L'intensité de ces pics est néanmoins peu importante. De plus, leur largeur est assez

importante. La phase qu'ils caractérisent est donc constituée de grains de trés petite taille.

La seconde étape, qui se produit vers 740 °C, aprés un passage par une phase mal

définie, se caractérise par la séparation du pic de l'angle 20 = 76,5° en deux. L'un de ces deux
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nouveaux pics conserve pratiquement le méme angle et se trouve en 208 = 77°, mais accroft
considérablement son intensité et s'affine nettement. L'autre se situe a un angle 20 = 74,1°.
Enfin, le pic de 'angle 26 = 89,8° se décale vers les dyy croissants pour se sttuer au niveau de

l'angle 20 = 88,6°. De plus, l'intensité de ce pic augmente sensiblement.

La troisi¢me étape se produit entre 820 et 830 °C. Elle est simplement caractérisée par

la disparition du pic de l'angle 20 = 77°.

Enfin, deux transitions apparaissent lors du refroidissement, l'une vers 700 °C et l'autre
proche de 180 °C. Cette derniére transition est caractérisée par la disparition des deux derniers
pics restants et par la réapparition de celui qui était présent au début de la seconde étape, mais
a un angle de 20 = 77,5, légérement supérieur. De plus, les deux pics de la premiére
cristallisation réapparaissent également, aux mémes angles 20 = 76,5° et 20 = 89,8° Et a
l'image de ce que nous avions vu pour ces deux pics apparus dés 550 °C, ceux qui viennent
d'apparaitre ont une intensité trés faible et une largeur assez importante. Avant de disparattre,
les deux pics situés aux angles 20 = 74,1° et 20 = 88,6° avaient subit un décalage vers des

angles 20 plus grands, c'est a dire avec des distances interréticulaires plus petites.

Nous pouvons alors effectuer la comparaison de ces données avec celles obtenues
griace 4 la DSC. Nous retrouvons exactement les mémes températures de premiére et seconde
cristallisation. La troisiéme réaction exothermique du diagramme de DSC, se produisant 3
780 °C peut étre rapprochée de celle qui se produit entre 820 et 830 °C lors de la
thermodiffraction. En effet, il s'agit trés certainement de la méme réaction mais avec un léger

décalage en température entre les deux mesures.

Pour indexer le diagramme, nous l'avons comparé avec ceux des échantillons Fe20 et

Fe21. Nous pouvons effectivement remarquer certaines ressemblances entre ces diagrammes.

186



Chapitre V : Elaboration d'alliages a base de fer - Nouvelles compositions

Tout d'abord, les pics apparaissant lors de la premiére cristallisation, aux angles
20=76,5° et 20 = 89,8° correspondent & ceux que nous avons indexés comme étant
caractéristiques de la phase métastable cfc; (FeNi,Co) avec un paramétre de maille
a=355A. Cette phase évolue au-dela de 740 °C, température qui marque le début de la
seconde étape, en se décalant vers des distances interréticulaires supérieures. Les deux pics se
retrouvent alors & des angles 20 = 74,1° et 20 = 88,6°, le paramétre de maille, de ceite phase
cfc; (Fe,Ni,Co), passant alors & a = 3,61 A. La composition de la phase a donc évoluée. La
seconde cristallisation est également caractérisée par lapparition du pic 20 = 77°,
caractéristique d'une phase métastable cubique centrée cc (Fe,Ni,Co) de paramétre de maille
az 2,87 A De maniére similaire & ce qu'il s'est passé pour I'échantillon Fe2l, la
décomposition de la phase cc (Fe,Ni,Co), entre 820 et 830 °C, conduit au renforcement de la
phase cfc, (Fe,Ni,Co).

Au cours du refroidissement, a partir d'une température inférieure 4 700 °C, un
décalage des deux pics de la phase métastable cfcy (Fe,Ni,Co) vers les dyg décroissants peut
tre observé, avec une diminution trés importante de l'intensité de ces mémes pics. Nous
remarquons également l'amorce d'un pic au niveau de l'angle 20 = 77,5°. Ce pic est celui de la
phase cc (Fe,Ni,Co) avec un paramétre de maille a = 2,85 A. Cette phase est trés
probablement stable. La derniére transition, intervient alors vers 180 °C. Elle est notamment
caractérisée par la disparition complete de la phase cfes (Fe,Ni,Co) et par l'importante
augmentation de I'intensité de celle de cc (Fe,Ni,Co). De plus, une phase de faible intensité et
de structure cfc, est également apparue pour une température inférieure & 180 °C. Cetie phase,
caractérisée par des pics aux angles 20 = 76,3° et 20 = 89,6°, a un paramétre de maille

a=3,57 A1l peut s'agir de phases proches du cobalt pur ou du nickel pur.

I1 est & noter que peu d'autres phases, notamment les borures, apparaissent sur ce
diagramme de diffraction neutronique pour des raisons déja évoquées, mais ces phases

doivent étre présentes,

Nous nous sommes ensuite intéressés 4 I'évolution de l'aimantation de ce ruban

lorsqu'il subissait un cycle thermique jusqu'a une température de 900 °C, espérant mieux
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comprendre I'évolution du matériau durant ce cycle. Cela a été fait en espérant distinguer
plusicurs phases magnétiques sur la courbe, étant donné la grande quantité¢ d'éléments
magnétiques présents dans la composition. Nous avons utilisé, pour cela, Ia balance

thermomagnétique. La courbe obtenue lors de cette mesure a été reportée sur la figure V-25.

12
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Figure V-25 : Courbe thermomagnétique de I'échantillon Fe25 _a.

Un certain nombre de similitudes sont & nouveau observables par rapport aux deux

autres échantillons, méme si les températures différent dans chaque cas.

Nous observons donc une premiére transition magnétique a une température comprise
entre 210 et 220 °C (T,;). Etant donné que le matériau est encore a I'état vitreux & cette
temperature, il s'agit donc du passage de la température de Curie de la phase vitreuse. La

seconde transition magnétique se produit vers 570 °C. Cette température est légérement
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supérieure 4 la température de la premiére cristallisation obtenue avec la DSC. Il semble alors
logique de faire le lien entre les deux. La phase métastable cfe, (Fe,Ni,Co) apparaissant, de
maniére peu intense, 4 cette température est donc ferromagnétique. Ensuite, nous observons
une nouvelle augmentation de l'aimantation vers 740 °C. Cette température correspond a la
seconde étape du processus de cristallisation et donc a l'apparition du pic attribué a la phase
métastable cc (Fe,Ni,Co) plutdt qu'a l'apparition de la phase métastable cfc, (Fe,Ni,Co). Cela
semble confirmé par le fait que l'aimantation devient pratiquement nulle lors de la disparition
de cette phase cc (Fe,Ni,Co) entre 820 et 830 °C. Cette derniére transition pourrait également
étre due au passage de la T, de la phase restante, c'est a dire de la phase cfc; (Fe,Ni,Co), mais
aucune augmentation de 'aimantation & cette température n'est visible lors du refroidissement.
De plus, cette derniére phase n'a jamais montré de comportement ferromagnétique dans les

préceédents échantillons.

Lors du refroidissement, ce n'est qu'en dessous de 700 °C que nous observons la
premiére transition magnétique. Cela correspond d'ailleurs avec l'amorce du pic de la phase cc
(Fe,Ni,Co) caractérisée par le pic de l'angle 20 = 77,5°. Par la suite, l'aimantation augmente
lentement avant de connaitre une brusque croissance a une température proche de 180 °C.
Ceci nlest pas une surprise puisque c'est également la température de la derniére transition
cristalline qui voit la méme phase croitre sensiblement. Pour cet échantillon, 1l apparait alors
que la phase cc (Fe,Ni,Co), probablement stable, est la phase la plus magnétique. Cette phase
peut &tre considérée comme proche de celle du fer «, qui a une température de Curie de
770 °C.

Nous avons donc analysé cet alliage en étudiant successivement ses caractéristiques de
stabilité thermique, son processus de cristallisation et 'évolution de son aimantation au cours
d'un cycle thermique. Nous avons résumé les différentes étapes de la transformation de cet

¢chantillon sur la figure V-26,
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Fe25_a -~ FeSGCOTNiTerSTESN b2:5820 = Vitreux = TC = 220 DC

560 °C

cfc, (Fe,Ni,Co) - métastable - magnétique + borures
| 740°C

cfc, (Fe,Ni,Co) - métastable + borures

Chauffage

cc (Fe,Ni,Co) - métastable - magnétique
| 780°C-820°C

cfc, (Fe,Ni,Co) - métastable + borures

900 °C : Palier en
- température

700 °C

cc (Fe,Ni,Co) - stable - magnétique
cfc, (Fe,Ni,Co) - métastable + borures
180 °C

Refroidissement

cc (Fe,Ni,Co) - stable - magnétique

cfc (Fe,Ni,Co) - stable + borures

Figure V-26 : Résumé des différentes étapes de la transformation de l'échantillon

Fe25_a au cours d'un cycle thermique

Nous avons ensuite voulu savoir qu'elle était I'épaisseur maximale que pouvaient avoir
les rubans sans que la cristallisation ne débute. Nous avons alors produit un second ruban en
utilisant une vitesse de roue de 15,7 m.s™. Une épaisseur de 90 um a éte obtenue, L'étude par
diffraction de rayons X de ce ruban nous a montré qu'il se trouvait dans I'état vitreux, Nous
avons donc formé un autre ruban, avec une vitesse de rotation de la roue abaissée a 125m.s™.
Celui-ci, appelé Fe25 b, a une épaisseur proche de 130 um. Son diagramme de diffraction de

rayons X a éte reporté sur la figure V-27,

190



Chapitre V : Elaboration d'alliages a base de fer — Nouvelles compositions

350 T T 0 it e S A M LA Bt M
. ]
a0 | o cc(Fe,N,Co) ;
v ofc (Fe,Ni,Co)]
250 | . A 'l"iB2 A
— A &) Fe B
o 2
S 200 5 o ]
Q i
‘0 ]
C 4
8
£

o} ' i
R TN TR S WA AN NN N SN N SN TN W MO S |

10 20 30 40 50 80 70 80 €0

Angle 2 theta (degre)

Figure V-27 : Diagramme de diffraction de rayons X de I'échantiilon Fe25 b.

Nous constatons clairement l'apparition des premiers pics de cristallisation.
L'épaisseur maximale de ruban, obtenu dans 1'état vitreux, est donc légérement inférieure a
130 um.

Pour I'indexation de ce diagramme, nous devons prendre un certain nombre de
précautions par rapport aux phases riches en fer, cobalt et nickel qui pourraient se révéler
instables lors d'une montée en température. En effet, notre étude a montré jusqu'ici que ces
phases présen;aient souvent un caractére métastable lorsquelles étaient obtenues par trempe
ou lorsqu'elles apparaissent en début de processus de cristallisation lors de recuits. Dans ce
demier cas, nous n'obtenons des phases stables, riches en fer, cobalt et nickel, qu'a la fin du
cycle thermique. Or, le cas de cet échantillon se rapproche plus d'un début de cristallisation.

Nous devons alors tenir compte de cela.

Nous pouvons donc constater la présence de deux phases riches en fer, cobalt et

nickel. L'une est de structure cristalline cubique centrée, se rapprochant ainsi de la structure
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du fer o, alors que l'autre est de structure cubique faces centrées, plus proche du cobalt « et du
nickel. Nous avons donc indexé le diagramme en appelant la premiere de ces phases cc
(Fe,Ni,Co) et la seconde cfc (Fe,Ni,Co).

En plus de ces deux phases, nous constatons la présence d'une phase de TiB,,
remplagant ainsi la phase ZiB, des alliages dTnoue et de Chiriac. Cette phase TiB, est
d'ailleurs tout aussi stable que celle de ZrB,. En effet, sa tempeérature de fusion dépasse, elle
aussi, 3000 °C. 11 est ainsi particuli¢rement néfaste, & la production de verres métalliques
massifs, de voir réapparaitre une phase pouvant s'apparenter a celle de ZrB, qui, comme nous
l'avons vu pendant cette étude, cause de nombreux problémes de synthéses et de vitrification

des alliages.

Enfin, une phase de Fe,B semble également apparaitre.

V-3 Fusion des alliages sous champ magnétique

V-3-a Intérét de la fusion sous champ magnétique

Liinfluence de la présence d'un champ magnétique lors de la fusion par induction des
alliages en creuset froid est un point qui mérite I'attention. Tl &tait d'ailleurs prévu, au début de
ce travail sur les verres métalliques massifs 4 base de fer, que cela devait faire l'objet d'une
¢tude particulierement développée. Mais les problémes rencontrés aussi bien lors de la
synthese des alliages que pour leur vitrification, nous ont empéchés de pouvoir consacrer

beaucoup de temps & cette étude.

Il a ét¢ montré que le champ magnétique pouvait étre utilisé en tant qu'outil pour la

transformation de la matiére lors de la fusion et de la solidification d'un alliage. Il peut ainsi
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notamment conduire 4 la texturation d'un matériau lors de sa solidification (JMik81], [Der91]

et [Tou01]) et a l'orientation de fibres & l'intérieur d'un fluide ([Mic00]).

Mais pour notre étude, l'intérét de la fusion sous champ magnétique a tout d'abord éte
de réaliser des fusions en diminuant le contact entre le matériau, alors paramagnétique dans
cet état 14, et le creuset froid, permettant ainsi d'élever la température du liquide et d'éliminer
un maximum de germes de cristallisation, It faut pour cela que la force magnétique appliquée
au matériau soit dirigée vers le haut. L'alliage, alors soumis a cette force magnétique statique,
tend a s'allonger suivant l'axe vertical de la bobine de champ, ce qui a pour conséquence de

diminuer sa zone de contact avec les parois froides du creuset ([Cou95]).

Par ailleurs, cette technique permet de stabiliser la boule d'alliage liquide qui a
tendance a s'agiter violemment lors de la fusion et & se projeter contre les parois du creuset.
Cette agitation conduit au refroidissement de la partie de 1'alliage en contact avec les parois et
entraine alors l'apparition de germes cristallins. La présence du champ magnétique statique
tend 4 diminuer sensiblement ce phénomeéne de déplacement de matiére. En effet, le
mouvement d'un liquide conducteur dans un champ magnétique statique induit un courant et

une dissipation d'énergie s'opposant au mouvement lui ayant donné naissance.

L'optimisation d'une telle démarche voudrait que la coulée en lingotiére intervienne
directement avec un alliage produit dans ces conditions. Le creuset du dispositif de fusion
inductive sous champ est d'ailleurs prévu pour cela, étant donné qu'il est construit de maniére
identique aux autres creusets utilisés. Son fond est donc percé d'un trou, qu'un doigt amovible
vient boucher durant la fusion, Lorsque ce doigt est retiré, le liquide coule dans une lingotiére
placée en dessous, a l'image de ce qui se produit avec les autres creusets froids. Mais les
lingotiéres utilisées avec ce dispositif lui sont particuliéres et celles dont nous nous sommes
servies jusque la, ne sont pas adaptées. Cette distinction est directement liée au fait que cet
ensemble creuset-lingotiére s'encastre a l'intérieur du trou de champ de la bobine. Les
lingotiéres utilisées ne peuvent pas étre de diametre inférieur & 8 mm qui est le diametre du
doigt. En effet, dans ce dispositif, le doigt traverse la lingoti¢re. Lorsqu'il est descendu du
fond du creuset, il se positionne au fond de la lingotiére placée juste en dessous du creuset, et
empéche ainsi le liquide de tomber plus bas. Or, il est bien évident qu'un tel diametre dépasse

trés netiement la taille maximale obtenue, jusqu'a ce jour, pour des matériaux vitreux massifs.
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Nous avons donc simplement effectué la fusion des alliages a l'intérieur de la bobine de
champ magnétique, le but étant de limiter au maximum, pendant la fusion, la formation de
germes cristallins, qui se produit principalement lors du contact entre le liquide et les parois
du creuset, et en particulier de ceux de ZrB; ou TiB, qui ensuite ne peuvent plus étre fondus
(T¢> 3000 °C).

Nous nous sommes intéressés, au cours de cette étude, & la composition chimique
Fe25 (Fe-Co-Ni-Ti-Zr-Nb-B). Nous avons donc formé les alliages dans ce dispositif, puis
nous avons utilisé la trempe sur roue pour obtenir des rubans nous permettant d'effectuer des
comparaisons avec ceux obtenus précédemment, avec formation des alliages en creuset froid

sans champ,

Il est évident que la formation de germes, et plus particulitrement de ceux de type
Z1B; (TiB; dans ce cas précis), ne peut &tre complétement évitée. 1 y a plusieurs raisons a
cela. Tout d'abord, le matériau ne peut étre soumis 2 la force magnétique qu'une fois les divers
cléments du composé fondus, tous ensemble. Dans le cas contraire, l'alliage entre les éléments
magnétiques et ceux qui ne le sont pas, s'avére difficile car il se produit une séparation
mécanique de ces éléments avant méme qu'ils ne soient alliés par effet du champ magnétique
sur les métaux ferromagnétiques. Ensuite, I'alliage liquide a un contact moins important avec
le creuset mais it n'est pas en lévitation compléte. Enfin, le refroidissement, bien qu'étant
rapide, car se produisant au contact de parois en cuivre refroidies a l'eau, ne l'est pas autant

qu'une trempe. Cela peut donc laisser le temps aux germes de se former.

Nous avons néanmoins décidé d'expérimenter un tel processus de synthése car nous
avons remarqué que la peau de ZrB; apparue dans les alliages d'Inoue et de Chinac. sc
développait constamment au cours de la fusion. Elle apparait dés le début, puis ne cesse de
croitre pendant le temps que lalliage shomogénéise. Il en est diilleurs probablement de
méme pour tous les germes. De plus, nous avons pu constater visuellement que cette prau
venait bien de la partie inférieure de la boule liquide, donc de la partie en contact avec le
creuset. Ne pouvant diminuer le temps de la fusion, étant donné que 10 minutes au moins sont
nécessaires pour obtenir un alliage bien homogene, nous avons donc essayé de diminuer le

contact entre l'alliage et la paroi et donc de diminuer le développement de ces germes,
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V-3-b Expérimentations

Nous savons tout d'abord que seule la moiti¢ inférieure du trou de champ de la bobine
présente un intérét pour nos matériaux qui ne sont pas diamagnétiques. Nous souhaitons leur
appliquer une force magnétique dirigée vers le haut afin de limiter les contacts avec le creuset.

Comme nous I'avons reporté sur la figure 11-4, la force magnétique s'appliquant a un materiau
paramagnétique ou ferromagnétique est dirigée vers le bas au-dessus du niveau de H__ et

vers le haut en dessous. Nous avons également montré que cette force magnétique était

centrifuge & l'intérieur du trou de champ et centripéte & I'extéricur.

Connaissant cela, nous avons effectué plusieurs essais en variant la position du creuset
& lintérieur du trou de champ de la bobine, autour de cette position, en variant également
Fintensité du champ magnétique appliqué entre 1 et 7 Tesla ou encore en variant ces deux

paramétres au cours d'une méme fusion. Cela nous a permis de tirer plusieurs enseignements.

Nous avons ainsi pu constater que si nous plagons le creuset en dessous de H ., il

était impossible de monter le champ sans avoir auparavant fait transiter les composés
magnétiques dans leur état paramagnétique en les chauffant, et donc sans que l'alliage soit en
fusion 4 ces températures. Dans le cas contraire, les matériaux ferromagnétiques a
température ambiante sont attirés vers une zone de champ plus fort et sortent immeédiatement

du creuset. Cela est vrai méme en positionnant celui-ci en dessous du trou de champ, a
lextérieur de la bobine. Il faut donc positionner le creuset au niveau de H ., ou la force

magnétique verticale F, est nulle, avant de monter le champ. Une fois le champ magnétique
établi, le chauffage du matériau peut commencer avec descente progressive du creuset & partir

de la fusion du composé, l'alliage liquide n'étant pas ferromagnétique.

Toutefois, ce liquide reste suffisamment magnétique pour étre sorti du creuset et
plaqué contre les parois du four si, pour un champ donné, nous le descendons trop prés du
niveau maximum de F,. Nous avons donc pu observer, pour diverses valeurs de champ
magnétique appliqué, la position limite en dessous de laquelle il ne fallait pas descendre le
creuset pour une masse d'alliage donnée. Cette position correspond d'ailleurs an niveau ou la

force magnétique verticale appliquée au matériau est optimale. En dessous, elle deviendrait
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trop importante et le matériau sortirait du creuset. Au-dessus, elle ne permettrait pas de limiter

suffisamment le contact entre le creuset et la boule d'atliage liquide.

A la suite de cela, nous avons synthétisé plusieurs alliages en utilisant des protocoles

différents.

Nous citerons le cas de celui que nous appellerons Fe25sc. Pour la fusion de cet
alliage, nous avons placé le creuset au centre du trou de champ, 14 oit F, est nulle, avant de
monter l'induction magnétique jusqua 5 T. Une fois cette induction établie, nous avons
progressivement monté la température jusqu'a obtenir la fusion du composé. A partir de ce
moment la, nous avons commencé a descendre le creuset, petit & petit, jusqu'a 25 mm en

dessous du centre de la bobine.

Nous observons alors une boule bien formée et qui bouge peu. Cette composition ne
donnant pas des alliages trés liquides, nous avons alors augmenté la putssance délivrée par le
géncrateur du creuset. Celle-ci est poussée & un niveau qui aurait créé une grande agitation
dans un creuset sans champ, mais dans ce creuset, si la boule se déforme plus nettement
quavant, par mouvements brusques, elle ne s'agite pas au point de se coller aux secteurs du
creuset. Au cortraire, elie a méme tendance a prendre une forme allongée vers le haut. Cela
nous indique, par ailleurs, que nous sommes bien 4 un niveau qui apparait comme la position
optimale pour la fusion. Nous devons tout de méme noter que, malgré une surface de contact
entre le matériau et la paroi du creuset diminuée, cette surface reste importante. Cest
certainement une des raisons expliquant que la fine peau déja observée pour les premiers

eéchantillons Fe25, dans la partie V-2-b, apparait 4 nouveau pour cet alliage Fe25sc.

Nous avons ensuite remonté le creuset jusqu'a la position d'équilibre, puis nous avons

coupe le courant du générateur. Enfin, I'induction magnétique a été abaissée 4 0 Tesla.

Nous nous sommes ensuite servi de cet alliage pour former un ruban, la vitesse de
rotation de la roue utilisée étant de 12,5 m.s™. Clest la méme vitesse de roue que celle utilisée
pour I'échantillon Fe25_b, et 'épaisseur obtenue est également de 130 pm. Nous avons choisi

cette vitesse Ia car, comme nous I'a montré 'échantillon Fe25 b, une épaisseur de 130 pm
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constitue la limite a partir de laquelle les premiers pics de cristallisation apparaissent, dans le
cas de la préparation habituelle. Nous voulions donc savoir si la fusion sous champ

magnétique avait une influence sur le matériau forme en ruban.

Ce ruban a été analysé par diffraction de rayons X, dont le diagramme a été reporté sur
la figure V-28.
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Figure V-28 : Diagramme de diffraction de rayons X de 1'échantillon Fe25sc.

Nous constatons que ce diagramme est en tous points identique 2 celui de Fe25_b.
Nous retrouvons la bosse de diffraction nous indiquant qu'une majorité du matériau est a I'état
vitreux, mais nous observons également la présence des premiers pics de cristallisation qui
sont situés aux mémes angles que pour Fe25 b. Nous avons donc, a nouveau, des phases cc
(Fe,Ni,Co) et cfc (Fe,Ni,Co), qui sont éventuellement métastables étant donn€ leur condition

d'apparition. De méme, nous retrouvons les phases de TiB; et de Fe;B.
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Il apparait clairement que la fusion sous champ magnétique de cet alliage n'a pas eu

l'influence escomptée sur sa capacité de vitrification.

D'autres alliages ont été¢ obtenus en utilisant des protocoles de fusion sous champ
différents. Malgré cela, tous ont vu 'apparition d'une fine peau & leur surface, Ils ont ensuite
¢te utilisés pour former des rubans avec une vitesse de rotation de roue conservée constante et
égale 4 12,5 m.s™". Les rubans produits ont tous eu une épaisseur moyenne proche de 130 pm,
comme Fe25 b et Fe25sc. Leurs diagrammes de diffraction de rayons X ont moniré qu'ils
ctaient tous caractérisés par un début de cristallisation, seule I'intensité des différents pics

variant légérement,

Comme nous l'avons expliqué dans la partie V-3-a, les conditions expérimentales que
nous avons utilisées ne sont pas idéales pour exploiter pleinement l'intérét, reconnu, de la
fusion sous champ. Il aurait, bien évidemment, été plus profitable de pouvoir tremper I'alliage
depuis son état liquide obtenu dans le creuset de la bobine, Malheureusement, les
compositions & base de fer que nous étudions, ne se prétent pas a des coulées sous forme de

matériaux aussi massifs que ceux formés avec le dispositif existant.
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DISCUSSION
CONCLUSION

L'¢tude de I'élaboration de verres métalliques massifs a base de fer, avec

caracterisation des propriétés structurales et magnétiques, s'est déroulée en trois temps.

Nous avons dabord pris comme point de départ des compositions d'alliages
majoritairement 4 base de zirconium. Nous sommes, en effet, partis d'une famille étudiée et
caractérisée au laboratoire mais ne contenant aucun atome de fer, et nous avons alors
remplacé le nickel de sa composition chimique par du fer. L'objectif d'une telle démarche était
de s'appuyer sur une famille d'alliages connus pour étre facilement vitrifiables jusqu'a
plusteurs millimetres de diamétre, afin d'obtenir des composés vitreux d'épaisseur assez
conséquente et de faire apparaitre des propriétés magnétiques nouvelles grace a la substitution

effectuce, tout en conservant d'excelientes propriétés mécaniques.

Dans un deuxiéme temps, nous avons décidé de baser nos recherches sur des atliages
composés majoritairement de fer, présentant ainsi 1'avantage de donner des matériaux ayant
de bonnes propriétés magnétiques douces. Par contre, ces matériaux ont I'énorme
inconvénient d'étre treés difficilement vitrifiables a 1'état massif. Nous nous sommes intéressés
a la famille d'alliages conduisant actuellement aux résultats les plus prometteurs d'apres la
littérature. Cette famille, (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf Nb, Ta,...)-B, a fait l'objet d'études, notamment de
la part des équipes dTnoue et de Chiriac. Les compositions de cette famille combinent de trés
intéressantes propriétés magnétiques avec une capacité de vitrification suffisamment
importante pour donner des échantillons dont le diametre maximal peut atteindre 3

millimétres.
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Enfin, nous avons travaillé, dans un dernier chapitre, sur de nouvelles compositions
chimiques n'ayant fait l'objet d'aucune étude. Nous avons synthétisé des alliages de formules
chimiques différentes, soit en conservant la composition de base des systemes Fe-Zr-B
d'Inoue, soit en s'en éloignant mais en gardant une majorit¢ d'€léments ferromagnétiques et en
respectant des différences de rayon atomique importantes ainsi que la présence d'eutectiques
profonds dans les diagrammes de phases binaires, parmi les principaux éléments de l'alliage.
Nous avons ensuite sélectionné ceux qui apparaissaient tre les plus intéressants et nous les

avons étudié plus en détail.

Dans le chapitre ITI, aprés avoir étudié les rubans de la famille Zr-Ti-Cu-Fe-Al, afin de
sélectionner les compositions chimiques les plus prometteuses en vue de former des
matériaux vitreux massifs, nous avons synthétisé des échantillons massifs. Des cylindres de
5,5 mm de diamétre ont été formés, puis, constatant que ce diamétre était trop important pour
obtenir un état vitreux, nous avons formé des échantillons de 3 mm de diamétre. Cette taille
représente la moitié de celle pour laquelle les alliages sans remplacement de fer, peuvent étre
obtenus a I'état vitreux. Malgré cela, aucune des compositions chimiques élaborées n'a abouti

a la formation d'un verre.

Dans ces formules, nous avions essenticllement remplacé 12 atomes pourcent de
nickel par du fer. Les AT,, mesurés par calorimétrie différentielle a balayage sur des rubans,
ctaient assez importants et pourtant les barreaux de 3 mm de diamétre sont cristallisés. 1 faut
alors se demander quels sont les critéres de vitrification qui ont ét€ modifiés puisque du point
de vue expérimental, les mémes appareillages et les mémes métaux (au niveau de leur pureté)
ont ét¢ utilisés.

Nous pouvons remarquer qu'une telle dégradation des capacités de vitrification s'est
produite alors que les atomes de fer et de nickel ont approximativement la méme taille (rayon
atomique de 1,26 A pour le premier et de 1,24 A pour le second). Par contre, les enthalpies de
formation avec le zirconium et le titane, dans les proportions atomiques des composés, sont
assez différentes pour le fer et pour le nickel, méme si elles sont toutes négatives ([Deb88]).
Ainsi, les AHy avec le nickel ont des valeurs plus négatives que celles avec le fer. Cela

pourrait alors justifier la différence de comportement que nous avons observé.
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N'ayant pu synthétiser de verres métalliques massifs de diameétre suffisamment
important lors de 1'é¢tude de cette famille, nous avons alors décidé de concentrer notre
attention sur les alliages a base de fer puisque nous recherchions des phases magnétiques
douces et que les systémes, aujourdhui étudiés sous forme de rubans, contiennent de 70 4

90 % de fer.

Par la suite, nous avons donc étudié la famille de matériaux Fe-Zr-B, qui posséde de
bonnes propriétés magnétiques douces mais une capacité de vitrification relativement faible

que nous voulions améliorer.

Nous nous sommes ainsi intéressés, dans un premier temps, aux compositions mises
au point par l'équipe d'Inoue, dont les formules chimiques sont les suivantes
F655C07Ni72r ngsz{], F661C07Ni7ZI'3Nb2B15 et Fe56C07Ni7ngTa2Bzo. Nous avons produit des
échantillons massifs en plaque de 2 mm d'épaisseur selon ces compositions par fusion
inductive en creuset froid avec coulée en lingotiére. Or, si Inoue a obtenu des cylindres de
2 mm a l'état vitreux, nos €chantillons se sont révélés cristallisés, avec notamment la présence
d'une phase de ZrB; et d'une autre assimilée a du fer de structure cristalline cubique centrée.
Cette phase de ZrB, apparait lors de la fusion, sous forme d'une peau fine enrobant la boule de
matiére fondue, rendant l'alliage moins liquide et compliquant ainsi la fusion et la couléc.
Nous avons ¢galement €t¢ amene & nous interroger sur l'influence de ces germes sur le
déclenchement de la réaction globale de cristallisation. Ainsi, ces germes pourraient non
seulement geénérer l'apparition de la phase ZrB,, mais il n'est pas impossible de penser qu'ils
ont aussi une certaine influence sur la cristallisation des autres phases. Deux raisons peuvent
Justifier cela ; soit ces autres phases cristalliseraient au contact de celles de ZrB:, sont
l'appauvrissement du milieu liquide en zirconium et en bore, 1'éloignant ainsi des criteres
empiriques de composition des alliages, précipiterait la réaction de cristallisation. Des
préformations d'alliages Fe-B avec les masses de fer et de bore utilisées dans les compositions
des alliages ont alors ét¢ réalisées afin d'essayer de lier fortement ces deux especes d'atomes
pour qu'ils évitent de donner naissance a la phase ZrB,, au moment de la fusion finale, mais 1}

semble qu'a haute température, I'homogénéisation se déroulant en moyenne vers 1500 °C, le
q p g Y
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bore soit trés mobile et qu'il se combine alors avec le zirconium puisque la phase ZrB,
commence a se former assez rapidement. A titre indicatif, le coefficient de diffusion du bore
dans le verre FeyNigByo varie entre 2.107° et 7.10™ m2s dans lintervalle de température
de 340 a 370 °C ([Cah80] et [Kos80]).

La technique expérimentale utilisée pour la formation de ces échantillons n'étant pas la
méme que celle employée par le groupe d'Inoue, nous avons ensuite employé une technique
de fusion sous arc, similaire 4 la leur. La trempe n'a néanmoins pas ¢té réalisée par coulée
dans une lingotiére mais par écrasement entre un piston et une coupelle. De plus, la formation
de l'alliage a été faite par fusion inductive avant qu'il ne soit utilisé par le dispositif de fusion
sous arc. La galette ainsi formée, de 1,7 mm d'épaisseur pour un diameétre d'une dizaine de

millimetres, ne présente aucune caractéristique vitreuse.

Le fait de former des plaques de 2 mm d'épaisseur plutdt que des cylindres de 2 mm de
diametre peut tout 4 fait expliquer la différence de comportement entre les matériaux que nous
avons synthétisés et ceux du groupe d'Tnoue, la différence defficacité du refroidissement

pouvant expliquer la sortie du domaine de formation de I'état vitreux.

Par contre, le fait de ne pas avoir formé de verre avec la technique de fusion sous arc
avec écrasement par un piston, s'explique plus difficilement. La justification de la non
reproductibilité des résultats donnés par Inoue pourrait venir du fait que son ¢équipe utilise la
fusion sous arc pour former l'alliage. Une particularité a déja été remarquée au sujet de la
fusion sous arc : les trois électrodes a l'origine du court-circuit sont habituellement en
carbone, or il a ét¢ montré dans de précédentes ¢tudes, que lors de telles fusions, des
impuretés de carbone pouvaient se retrouver dans l'alliage en provenance de ces électrodes.
En effet, il arrive qu'elles se détériorent au cours de la fusion, et qu'une pollution par le
carbone se produise. Dans ce cas 13, le carbone peut Jjouer un réle dans le mécanisme de

vitrification et ainsi expliquer la différence de résultat.

De plus, étant donné que la technique d'écrasement par un piston est plus efficace, au
niveau du refroidissement, que celle de la coulée dans une lingotiere de cuivre, aucune

Justification ne peut &tre reliée au mode de trempe.

Par ailleurs, l'oxygéne peut également jouer un réle non négligeable. L'étude du
pouvoir vitrifiant en fonction du taux d'oxygéne présent dans les alliages a dailleurs fait
l'objet de plusieurs publications ([Lin97]). L'oxygéne peut par exemple stabiliser certaines

phases (quasi-cristallines) aux dépends d'autres phases, comme dans le cas des alliages Zr-Cu-
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Ni-Al (fEck98], [Geb98] et [Mur00]). Les publications d'Inoue et de ses collaborateurs ne
précisent pas le taux d'oxygene présent dans leurs alliages, mais il est trés difficile d'en éviter
la présence lorsque nous nous servons de métaux. Notre démarche est d'ailleurs d'utiliser des
métaux que nous trouvons a des prix raisonnables, d'une pureté moyenne de 99,9 %, afin de
pouvoir transposer nos expériences vers de petites séries industrielles. Si le groupe d'Tnoue
utilise des métaux de trés haute pureté et si I'oxygéne, dans ces alliages, a un role trés négatif
sur la vitrification, alors cela expliquerait que nous obtenons des propriétés différentes. Dans
les alliages a base de zirconium, nous avions fait analyser le taux d'oxygéne présent dans nos
alliages en utilisant notre protocole habituel de fusion (pompages primaires, ringages 4 I'argon
et fusion sous argon). Les aﬁalyses donnaient un taux de 400 ppm d'oxygéne sur plusieurs
alliages. Dans les études citées, l'influence de l'oxygeéne était sensible pour des taux plus

importants, mais aucune étude n'a ét¢ faite dans les systémes a base de fer.

Nous nous sommes ensuite intéressés aux travaux effectués par H. Chiriac et son
€quipe sur les formules chimiques FesgCosNizZrgNb, sTi; sBao, FessCosNizZrsNb, sMoj sByo et
FessCorNisZrgNb, sTa; sByo. Nous avons alors synthétisé des échantillons massifs sous
diverses formes et en modifiant progressivement la technique de coulée en lingotiére pour

aboutir a l'injection de l'alliage liquide, comme pour une trempe sur roue,

Les ¢chantillons produits, du cylindre de 3 mm de diamétre par coulée avec aspiration
4 la plaque de 2 mm par injection, ne 'ont jamais été a I'état vitreux mais ont conduit a des
phases métastables. Nous avons ainsi pu observer la présence de phases cristallines pour
chacun d'entre eux. Les diagrammes de diffraction de rayons X se sont révélés identiques &
ceux des alliages précédents avec apparition d'une phase de ZrB, et d'une autre assimilée a du
fer de structure cristalline cubique centrée. La diffraction neutronique nous a donné, quant &
elle, un résultat différent en mettant en évidence la phase assimilée au fer cubique centré, et
les phases de Fe,Zr, de Fe;B, voire de Fe;B. Celle de ZrB, n'est pas apparue, mais cela ne
signifie pas qu'elle soit absente du matériau étant donné que le bore est un élément absorbeur
de neutrons et vu la quantité de bore dans cette phase, il n'est pas surprenant que celle-ci ne

soit pas détectable.

Nous avons donc constaté une différence de caractérisation enire la diffraction de
rayons X, qui est une technique surfacique, et celle de neutrons, qui est une technique

volumique. Cela a, par ailleurs, été confirmé par les observations faites au MEB. Nous
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pouvons supposer que la différence au niveau du volume analysé en est la cause, les rayons X
ne caractérisant le matériau que sur une profondeur de 10 um a la longueur d'onde du cuivre.
Cela est cohérent avec le fait qu'il existe une différence de vitesse de refroidissement entre le
centre du matériau et le bord, qui est directement en contact avec les parois en cuivre de la
lingotiére. Le bord se refroidit ainsi plus rapidement que le reste de I'échantillon, et par
consequent, c'est également la partie qui se solidifie en premier. 11 n'est donc pas surprenant
d'observer une différence de cristallisation entre ces deux zones. Nous pouvons, par ailleurs,
nous demander si les noyaux de ZrB;, provenant de la peau dont nous avons déja parlée, ne
facilitent pas la cristallisation de la phase au bord de I'échantillon, en agissant comme sites de
nucléation hétérogéne 1a oit la solidification est la plus brutale, cet effet diminuant vers le
centre du matériau, sans forcément disparaitre complétement, laissant apparaitre les phases de
Fe,Zr et de Fe;B.

Un autre €lément important a été apporté au cours de cette étude, suite aux mesures
thermomagnétiques. En effet, nous avons pu constater que la phase que nous avions indexée
comme étant du fer o sur les diagrammes de diffraction de rayons X et de neutrons, n'était pas
du fer o pur. En effet, cette phase ferromagnétique est stable Jusqu'a 912 °C ou elle se
transforme en fer y. Or, en effectuant un cycle thermique depuis I'état trempé, nous avons pu
remarquer que la phase assimilée & du fer disparaissait lors d'une montée en température a 900
°C. Nous ne ['observons plus lors du refroidissement. Cette phase, de structure cristalline
cubique centrée caractéristique du fer o et qui est trés probablement composée en grande
partic de fer, est donc métastable. Il est probable quelle contienne une quantité non
négligeable de nickel et de cobalt, ce qui serait la cause de son état métastable. Sa
décomposition lors de la montée en température semble aboutir 4 la formation de deux phases
magnetiques, lors du refroidissement, dont I'une serait proche du fer o cubique centré tout en
conservant un certain nombre d'atomes de nickel et de cobalt, ce qui porterait sa température
de Curie 4 515 °C. L'explication de ces inclusions d'atomes a lintérieur de phases qui
cristallisent sans leur présence lors de refroidissements a des vitesses plus lentes, vient trés
certainement du fait que les matériaux que nous étudions, sont trempés. Ils cristallisent donc
d'une maniere particuliérement brutale qui, méme si cela ne conduit pas a la formation d'un
verre, donne naissance a des compositions instables et totalement inhabituelles avec un grand
nombre de substitutions de sites. Lors dun recuit, ces phases "mal cristallisées” se
décomposent et forment d'autres phases dont le nombre de sites de substitutions est bien

moins important et qui sont donc dans un état stable.
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Nous avons ensuite synthétisé des rubans ayant les compositions des alliages de
Chiriac, afin d'¢tudier leurs caractéristiques de stabilité thermique. Les résultats obtenus nous
ont montr¢ une différence assez nette, en particulier au niveau de l'étendue du domaine de
surfusion, ce qui reste un critére important dans l'estimation de la capacit¢ d'un alliage &
former un verre. Nous pouvons alors nous demander si les compositions chimiques sont bien
rigoureusement identiques. Cela revient a soulever, non sculement, la question de la
formation de l'alliage par fusion sous arc, avec 'éventualité d'un enrichissement des alliages
en carbone, mais cela revient aussi a soulever la question de la présence d'oxygéne dans ces
alliages, ces deux enrichissements pouvant jouer un réle déterminant, dont nous avons déja

discuté au-dessus, dans la formation de verres métalliques.

Enfin, pour conclure sur cette partie, nous pouvons nous demander si la capacité de
refroidissement du dispositif que nous utilisons ne peut pas étre, au méme titre que
l'apparition de germes de Z1B; et de ['utilisation de la fusion inductive pour former les
alliages, une des principales raisons des différences de résultats entre ceux que nous obtenons
et ceux parus dans la littérature. Or, les indications données par Inoue sur le dispositif de
trempe que son équipe utilise, laissent penser que celui-ci est semblable & notre dispositif
d'injection, avec une fusion par induction et une injection dans une lingotiére de cuivre. Seule
la formation initiale de l'alliage se fait de maniére différente, avec utilisation de la fusion sous

arc.

La derniére partie de cette étude a ét€ consacrée a de nouvelles compositions
chimiques. Nous avons produit un certain nombre d'échantilions en barreaux de 3 mm de
diamétre dont nous avons analysé 1'état structural par diffraction neutronique et dont nous
avons pu comparer les valeurs de la polarisation a saturation et du champ magnétique
coercitif. Aucun de ces alliages ne s'est révele étre vitreux dans nos conditions de trempes et
nous avons finalement décidé de nous intéresser, dans un premier temps, 4 deux composes,
Fe20 et Fe21, qui sont sensiblement différents des alliages Fe-Zr-B et qui ont surtout la
particularité de ne pas contenir de zirconium. Etant donné 'interrogation que nous avions au

sujet de I'influence de la phase de ZrB; sur le déclenchement de la cristallisation, et sachant
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que nous avions essay¢ par de trés nombreux moyen d'en limiter l'importance, sans que cela
ne soit concluant, nous voyons bien que cette particularité est décisive. Ensuite, nous avons
analys¢ une composition chimique, Fe25, qui se rapprochait des alliages d'Tnoue mais avec

une grande partie du zirconium remplacée par du titane.

Les compositions Fe20 et Fe21 ont donc fait l'objet d'études complémentaires. Leurs
caractéristiques de stabilité thermique, leur processus de cristallisation et I'évolution de leur
aimantation au cours d'un cycle thermique ont successivement &ié analysés. Des rubans
vitreux ont ét¢ formés jusqu'a des épaisseurs relativement importantes. Des cylindres de 2 mm
de diametre ont ét€ synthétisés dans une nouvelle lingotiére mais n'ont pas présenté, pour leur
part, de caractéristiques vitreuses. Le fait le plus marquant de I'¢tude de ces deux composés a

¢te le caractére métastable de leurs principales phases riches en métaux 3d.

Ainsi, nous avons vu apparaitre des phases métastables, plus ou moins riches en fer,
cobalt et nickel, avec des structures cubiques faces centrées pour certaines, caractéristiques de
phases composées de fer et de nickel comme (yFe,Ni), de fer et de cobalt comme (vFe,aCo)
ou encore de cobalt et de nickel comme (aCo,Ni), alors que d'autres étaient cubiques simples
découlant d'une structure cubique centrée ayant perdu la symétrie centrée. Ces phases se
décomposent au cours d'un cycle thermique avec montée en température suffisamment haute.
Dans les deux cas, nous avons notamment vu apparaitre, lors de la premigcre cristallisation,
une phase métastable cubique simple dont la structure d'origine, cubique centrée, avait des
parametres de maille proches de ceux d'une phase de fer ¢. Cette phase se décompose ensuite
en une autre phase métastable mais cubique faces centrées, cette fois-ci, qui possede un
parametre de maille proche d'une phase de cobalt, de nickel ou encore de fer v. Pour
I'échantillon Fe21, cette phase est méme peut étre apparue dés le début de la cristallisation.
Enfin, lors du refroidissement, nous constatons que cette phase se décompose en deux phases
stables, I'une cubique simple de paramétre de maille voisin du fer o et 'autre cubique faces

centrées de paramétre de maille proche du cobalt pur ou du nickel pur.

La phase stable cubique simple de paramétre de maille du fer o, obtenue aprés recuit,
peut éventuellement s'apparenter aux phases o; et o que nous pouvons voir a la fois sur le
diagramme de phase binaire Fe-Si (voir figure 1), pour les compositions Fe20, et sur celui de
Fe-Ge (voir figure 2), pour les compositions Fe21. Ces phases, qui sont stables, correspondent

a la phase o du fer avec 10 4 20 % d'atomes (voire 25 % pour Si) de silicium et de
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germanium. Cet enrichissement du fer o de symétrie cubique centrée, expliquerait alors la
symétrie cubique simple avec formation d'une phase stable, par substitution de l'atome
central. Nous pouvons aussi penser que cette perte de symétrie est due & un enrichissement en
cobalt ou en nickel mais cela donne une structure beaucoup moins stable, étant donné «u'il
n'existe pas de telles phases o) ou @y pour ces éléments. La présence de silicium et de
germanium & l'intérieur d'une phase o Fe a également pour conséquence d'abaisser la
température de Curie de cette phase, ce qui pourrait expliquer les différences rencontrées a ce

niveau pour chacun des alliages en fin de cycle des mesures thermomagnétiques.
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Figure 1 : Diagramme de phase binaire Fe-Si.
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Weight Percent Germanium
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Figure 2 : Diagramme de phase binaire Fe-Ge.

Quant a la phase stable cubique faces centrées de parameétre de maille proche du cobalt
o« ou du nickel, nous pouvons penser qu'il ne s'agit pas de cobalt pur car celui-ci a une
température de Curie ne correspondant pas aux observations faites sur les courbes
thermomagnétiques. Par contre, le nickel a une T, de 354 °C qui semble correspondre & une
des transitions magnétiques obtenues en fin de refroidissement pour chacun des composés. En
effet, nous observons des transitions & 380 °C pour Fe20 b et 370 °C pour Fe21 b. Or,
comme nous l'avons dit dans le chapitre V, un léger enrichissement en fer ou en cobalt de la
phase de nickel, augmente sa température de Curie, ce qui pourrait expliquer la faible
différence de température observée. Nous pouvons d'ailleurs voir cela trés clairement sur le
diagramme de phase binaire Fe-Ni (voir figure 3). Nous remarquons ¢galement que la phase
FeNis, qui est de structure cubique simple mais avec un paramétre de maille identique a celui
des précédentes phases, se stabilise en dessous de 517 °C, température a laquelle elle est
ferromagnétique. Nous pourrions alors nous demander si les transitions magnétiques
observées proches de cette température sur les courbes thermomagnétiques des deux

¢chantillons, ne correspondraient pas a l'apparition de cette phase.
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Par ailleurs, ce phénomeéne d'apparition et de transformation des phases a base de fer,

nickel et cobalt a fait 'objet de diverses publications ([Wal01}).
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Figure 3 : Diagramme de phase binaire Fe-Ni.

L'apparition de ces phases métastables se produit aussi bien lors de la trempe d'un

échantillon massif sans obtention d'un verre, comme nous 1'avons vu dans le chapitre IV pour

une composition dTnoue, que lors du processus de cristallisation d'un ruban vitreux. Cette

présence est trés certainement liée a la rapidité du refroidissement dans le premier cas, et 4 la

complexité du réarrangement atomique depuis I'état vitreux pour le second.

L'étude de la composition Fe25 a été faite principalement sous forme de rubans.

L'épaisseur des rubans produits a progressivement €té augmentée jusqu'a atteindre 130 pm ou
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les premiers pics de cristallisation sont apparus. Ces pics représentaient en particulier une
phase de TiB,. Celle-ci a ainsi remplacé celle de ZrB, et se révéle tout aussi stable en
température, avec une Ty supérieure a 3300 °C. Nous pouvons, malheureusement supposer
que le comportement de cette phase est lui aussi trés proche de celui de Z1B, avec tous les
inconvénients que cela comporte. Nous avions d'ailleurs pu observer, de maniére similaire,
I'apparition d'une fine peau entourant la boule d'alliage liquide lors de sa fusion. Par ailleurs,
des phases métastables cubiques centrées proches du fer o et cubiques faces centrées proches

du fer y, du cobalt et du nickel ont également &t¢ indexées.

L'étude de la cristallisation d'un ruban vitreux confirme que ces deux types de phases
métastables apparaissent bien, mais seule la phase cfc apparait dés la premiére cristallisation
sur Je diagramme de thermodiffraction neutronique. A plus haute température, celle-ci évolue
pour donner une autre phase métastable cfc avec un parametre de maille différent et une phase
métastable cubique centrée. II est possible que ce soit un état similaire a celui 14 qui soit
détecteé pour le ruban de 130 pm. Lors du refroidissement, nous observons l'apparition de
deux phases probablement stables, l'une cubique centrée voisine du fer o (probabilité
renforcée par I'étude de la courbe thermomagnétique), et I'autre cubique faces centrées dont le
parametre de maille est proche de celui du cobalt 0. Pour cette derniere, nous pouvons
supposer, comme pour les échantillons précédents, qu'elle s'apparente plus a du nickel ou du
FeNis de structure cubique simple mais de méme parametre de maille. Nous pouvons
cgalement noter l'absence de pic 1ié au TiB, sur le diagramme de thermodiffraction, mais cela

s'explique simplement par la forte présence de bore absorbant dans cette phase.

Enfin, nous nous sommes intéressés & la fusion de l'alliage Fe25 sous champ
magnétique. Le but étant de diminuer le contact entre le matériau et le creuset froid lors de la
fusion afin de limiter, au maximum, la formation de germes cristallins. Nous savons,
néanmoins, qu'une phase aussi stable que celle de TiB, peut difficilement étre évitée. 11 est, ¢n
effet, trés difficiie de supprimer tout contact entre le matériau et le creuset. Or, une fois que
cette phase est formée, son point de fusion est trop haut et elle est trop stable pour étre

décomposée.

Lors de ces fusions, nous avons donc placé l'échantillon en fusion en dessous du
niveau de champ maximum afin qu'il soit soumis & une force magnetique dirigée vers le haut.

diminuant ainsi le contact avec le creuset. Nous avons effectivement pu constater qu'un effet
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sur la boule liquide pouvait étre observé. Celle-ci, qui est donc paramagnétique, ne lévite pas
mais a tout de méme tendance 4 prendre une forme allongée vers le haut. Nous avons alors
formé des rubans de 130 um d'épaisseur avec les alliages ainsi obtenus afin de savoir si la
fusion sous champ magnétique avait eu une influence sur la capacité des alliages 4 former des
verres. Le résultat s'est révélé négatif puisque qu'aucun changement notable n'a pu étre
observé sur le diagramme de diffraction de rayons X des échantillons. Nous avons vu
réapparaitre les mémes phases que pour l'échantillon synthétisé sans utilisation du champ

magnétique.

Perspectives

En ce qui concerne la recherche de verres métalliques massifs 4 base de fer, plusieurs

perspectives peuvent étre envisagées.

Ainsi, nous avons vu que la principale distinction au niveau du processus de synthése
des matériaux entre le groupe d'Inoue et nous, réside dans l'utilisation de la fusion sous arc
comme technique de fusion des alliages. Or, nous savons que celle-ci pourrait étre
responsable d'un enrichissement de l'alliage en carbone, ce qui aurait pour effet d'améliorer la
capacité de vitrification du composé. Il serait donc intéressant d'étudier plus longuement cette
technique de fusion afin de vérifier si cette hypothése peut s'avérer exacte. Cela pourrait, en
effet, nous renseigner sur l'influence exacte d'un tel enrichissement. Une quantification de
cette "pollution au carbone” de lalliage selon le temps de fusion serait également

particuliérement instructive.

Par ailleurs, nous savons que les impuretés d'oxygeéne peuvent jouer un role tres
important dans la formation des matériaux vitreux. Une étude plus approfondie pourrait, la
aussi, étre menée afin de connaitre la quantité de ces impuretés présentes dans le maténau
lorsque l'alliage est forme selon notre technique de préparation et avec les métaux dont nous

disposons et dont le degré de pureté n'est pas optimum. L'influence de cette quantité
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d'impuretés sur la capacité de vitrification pourrait alors étre établie, ce qui se révelerait alors

particulierement enrichissant en vue de former des verres métalliques de taille massive.

Enfin, la fusion sous champ reste une technique prometteuse méme si celle-ci n'a pas
pu étre pleinement exploitée au cours de cette étude. Le dispositif de creuset froid inductif
actuellement utilisé au sein du trou de champ de la bobine, limite la formation, par coulée en
lingotiére, & des cylindres de 8 mm de diamétre minimum. 11 est évident que cette taille de
massifs est bien trop importante pour travailler sur des alliages vitreux  base de fer, étant
donné leurs capacités de vitrification qui sont beaucoup trop faibles pour saccommoder de
ces conditions de coulée. Les conditions expérimentales utilisées ne sont donc pas appropriées
pour notre étude. 11 aurait ainsi ét¢ particulierement intéressant de pouvoir tremper l'alliage
depuis son état liquide obtenu dans le creuset de la bobine. 11 peut donc étre envisagé de
concevoir un creuset qui permette une coulée sous champ. Il faut, pour cela, disposer d'un
creuset avec un petit orifice de coulée (typiquement 2 mm) et prévoir un systeme d'injection
gazeux sur la boule en fusion comme cela a été construit sur le dispositif de trempe. Le
liquide est alors injecté dans la lingotiére en passant pas l'orifice du creuset. Cela permettrait
une analyse beaucoup plus poussée de I'nfluence de la fusion sous champ sur la capacité de

vitrification.

Concernant les familles d'alliages que nous avons étudiées, il apparait évident que le
systeme Zr-Ti-Cu-Fe-Al, pauvre en fer, ne constitue pas une voie de recherche intéressante en
vue d'obtenir des matériaux massifs ayant de bonnes propriétés magnétiques douces. Le faible
pourcentage d'¢léments ferromagnétiques dans ces compositions n'est effectivement pas

compense¢ par une grande capacité de vitrification.

La famille (Fe,Co,Ni)-(Zr,Hf,Nb,Ta,...)-B reste, aujourd'hui encore, la famille donnant
les matériaux vitreux magnétiques doux de plus grand diameétre. Bien qu'aucune avancée
notable n'ait ét¢ publiée depuis 2000, année de la publication de Chiriac, au swet de ce
systeme, celui-ci mérite encore d'éire étudié. L'éventail des substitutions possibles, tout en
gardant a l'esprit les critéres empiriques de formation des verres metalliques, reste tres large,
Le but du travail que nous avons consacré a cette famille était justement de partir des
formules chimiques dInoue puis de Chiriac et deffectuer quelques substitutions, sans pour
autant sortir de ce systéme, afin d'observer les changements qui seraient intervenus. Et cela,

non seulement au niveau du diametre vitrifiable maximum et des propriétés magnétiques
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douces mais aussi au niveau des propriétés mécaniques ou bien encore de la résistance 4 la
corrosion, qui sont d'autres caractéristiques pouvant se révélées particulierement intéressantes
dans le cas des verres métalliques. En effet, une 1égere modification de la composition de ces
alliages pourrait s'avérer intéressante, non pas du point de vue de l'augmentation du diamétre
critique, mais plutdét pour donner a cet alliage, par exemple des propriétés mécaniques
suffisamment bonnes pour en faire un matériau polyvalent. Il faudra, pour cela, commencer
par régler les problemes de synthése en étudiant plus particulierement Pinfluence des

impuretés, comme cela a été dit au dessus.

Enfin, méme si ce systéme, de méme que le systéme Fe-(Al,Ga)-(P,C,B,S1) 4 un degré
moindre, monopolisent l'attention des groupes de recherche, il ne faudrait en aucun cas
négliger I'é¢tude de nouvelles compositions. Cela doit se faire en conservant une grande
quantité d'éléments ferromagnétiques (essentiellement fer, cobalt et nickel) afin d'obtenir des
propriétés magnétiques douces intéressantes tout en se basant, la encore, sur les critéres
empiriques de vitrification qui reposent sur les observations faites jusqu'a aujourd'hui, au sujet
des verres métalliques. Nous avons étudié, de ce point de vue, plusieurs compositions pouvant
étre intéressantes. 11 conviendrait donc de poursuivre dans cette voie, et cela 4 plus forte

raison si les difficultés de synthése sont résolues.

En ce qui concerne les applications potentielles de ces matériaux, leur intérét reposera
principalement dans leurs propri¢tés mécaniques et de corrosion. Dans I'état actuel des
recherches, ces propriétés ne sont pratiquement pas déterminées et il convient de maitriser la
production de ces matériaux. Les propriétés magnétiques attendues sont celles des rubans, la
production sous forme de barreaux de 2 ou 3 mm de diamétre permettra d'utiliser directement
("nous l'espérons") ces barreaux dans de petites bobines d'induction pour des dispositifs
miniaturisés. Les propriétés magnétostrictives peuvent également étre exploitées dans des

mécanismes "intelligents" (smart materials).
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Annexe 1

Calcul de l'expression de l'induction magnétique en fonction du champ magnétique appliqué

Nous connaissons l'expression de B en fonction du champ magnétique H,:

B =uop.

i

—-

Nous savons que H, peut s'exprimer en fonction de l'aimantation a l'intérieur du
matériau par la relation :
H,=-N.M
ot N est une constante sans unité, appelé¢ coefficient de champ démagnétisant, et ne

dépendant que de la forme de I'échantilion.

Sachant, de plus, que M = ;{f[,. , hous avons alors :

}-jd :_N‘Z'gi

Ce qui nous permet d'écrire ;
A= -N.f]
& H=(1+N.y.H,

o H=(1+N(-1).H,

Or, en reportant cela dans I'équation définissant l'induction magnétique en fonction de

H ,, nous obtenons :

—_ —_

B = ol H,
—_ _ u —
o B=po—2*t f
BT N (- 1)
< B =pope H
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Annexe 2

Calcul de l'expression de l'intensité diffractée par un cristal

L’amplitude A( K ) de ’onde diffusée de maniére cohérente par le volume de matiére

V décrit par 7, dans la direction définie par k , le vecteur d'onde diffusé, s'écrit :
AR)= [ f).expQRin KF)dF

-

ou f(F) o p(7 ) est appelé pouvoir diffusant, p(# ) étant la densité électronique et K=k- k,

. o - 2, .y
est appelé vecteur de diffusion, £, = =— étant le vecteur d'onde incident avec A la longueur

4y

d'onde incidente. 7 (x,y,z) est repéré dans l'espace direct alors que K (hk,)) est repéré dans

I'espace réciproque.

Dans le cas de la matiére a 1'état cristallin, nous pouvons repérer l'atome n par le

vecteur 7, =7, +7, ol 7, est le vecteur de position de l'atome n dans la maille a laquelle il

appartient et 7, le vecteur position de cette maille. L'amplitude de I'onde diffusée s'écrit alors :
ARy Y £ exp(2im K (F +F,))
ha

maille cristal

o AK)c( ) frexpRinKF)( D expin K 7))

& AK)<FK)LK)
ou
maille

- FK)= Z fj.exp(Zz‘zr.K' F,) est le facteur de structure du cristal, il est équivalent &

J
'amplitude diffusée par une maille et dépend donc du contenu atomique de celle-ci. 1l rend

compte du déphasage entre atomes de cette maille et est indépendant de la taille du cristal.
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~ cristal =
- LK) = Zexp(Zi:r.K.f;) est le facteur de forme du cristal, il est équivalent a
q

l'amplitude diffusée par le cristal en prenant comme unité celle diffusée par une maille et
dépend des dimensions ou de la forme du cristal. 11 rend compte du déphasage enire les

mailles et est indépendant de la structure.

Pour rendre compte du désordre 1ié au déplacement des atomes autour de leur position

d'équilibre sous effet de l'agitation thermique, nous pouvons rajouter un terme, appelé

facteur de Debye-Waller, dans l'expression de F(K ) :

- maille Y Sinzﬁ
F(K)= ) f.expQin K F) exp(-B,
7

)

ou B; = 8.752.Uj avec Uj le déplacement quadratique moyen de l'atome j. B; dépend de la
masse de l'atome (plus il est lourd, moins il bouge) et de la structure de la mailie (plus il a de

I'espace, plus l'atome bouge).

L'intensité diffractée, qui est la grandeur que nous mesurons, s'écrit alors -
(K)=AR)ANE)=IA(K)?

S KK)=IFELILE)?
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