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INTRODUCTION

La conversion de l'énergis mécanigus en énergle électridque et san
inverse constituent toujours 1'une des préoccupations majeures des électriciens.
Cependant, malgré son développement, l'électrotechnique n'a pas cecnnu la révo-
lution gu'a subis 1l'électronigue dans la derniére décennie avec l'introducticn
des semi-conductsurs. Cette rénovatlon viendra peut-&tre avec les supraconduc-
teurs mais en attendant 1l faut travailler avec de visux matériaux : Le fer et
le cuivre.

e fer semble d'ailleurs avoir jou@ le r6le déterminant puisgu’il
associe dans 1'acisr ferromagnétisme et résistence mécanique. Apprésiait-on au
début son ferrcmagnétisme plus gue ses proprigétés mécaniguss T Ce n'est pas cer-
tain. Il est hors de doute cependant gue la mise au point du transformateur et
de l'alternateur vers 1885 montra les cualités du fer dans les circuits magné-
tigues mais aussi ses deux défauts majeurs en régime alternatif : son hystérésis
et sa bonne condudtivité électrigue, défauts quil conduisent 1'un et l'autre &
une perte d'énergie.

' La solution au niveau de la construction fut presgue immédiate ; an
feuilleta les circuits. La production de matériaux & pertes plus faibles fut
beaucoup plus hésitante. Les culasses de l'épogue en acler etamé présentalent
des pertes éncrmes et une stabilité magnétigre déplorable.

Une premiére innovation intervint accidentellement un peu avant 1500
avec l'introduction de silicium dans l'acler. Hadfield aveait par cette addition
d'ure part augmenté la réslefivité de l'alliage, d'autre pari madifié 1'activité
du carbone dans le fer le mettant ainsl sous une forme précipitée stable. Cette
découverte arrivait & un moment faverable. Le ferrosilicium nécessalre & 1'é&la-
boration de 1'acier pouvait 8tre produit & bon marché par £€lectrométallurgie et
1'électrotechnigue en pleine croissance stimuelait la production.

Une deuxiéme innovation est apparue vers les années 1930 avec la mise en
lumigdre de 1l’anisotropie magnétocristallinpe du fer. Clest & N.P. Goss que 1l'on
attribue le mérite d'avoir réussi le premier en 1934 la fabrication de tdles d'acier
& grains orientés en textures (119] [001] ; c'esi-a-dire d'une plague constituée
de grains possédant tous une direction [001] de faclle aimantation dans la direc-
tien de laminage., La mise au point industrielle fort délicate de ce produit ne

devint effective gue vers 1945,




Cans l'aprés guerrs on assiste & une évolution trés sensible’
dans la compréhension des aciers au silicium tant sur le plan de la métal-
lurgie que dans leur comportement magnétique ; la métallurgie traditicnnelie
s'effagant souvent devant 1la physigue du métal. Les travaux des quinze der-
niéres années portent surtout sur 1a mise au point de la texture cubique et
sur l'emélioretion de la texture Goss.

Malgré cet effort caonsidérable pour développer les matériaux tex-
turés 11 n'existe pratiguement pas, & notre connaissance, de modale reliant
la texture aux propriétés moyennes des aclers texturés,

Nous nous proposans dans une premiére partie de tenter cette des-
cription guantitative et de 1a comparer aux résultats expérimentaux connus.

Dans une deuxidme partie trés bréve nous essalerons de dégager
ies principes de la fabrication des aciers au silicium texturés.

Enfin dans une derniére partie nous exposerons une méthode d'amé-
lioration des pertes dams les aciers au silicium texturés et nous en Gtudierons

les conséquences sur le couple FeSi + Al,



lére PARTIE : RELATIONS ENTRE LA TEXTURE ET LES PRCPRIETES MAGNETIQUES

DANS LES ACIERS AU SILICIUM TEXTURES

CHAPITRE I : LES ACIERS AU SILICIUM TEXTURES

I.1. RAPPEL

Un échantillon monocristallin de fer convenablement taillé s'aimante
plus facilement dans les directions <001> que dans les autres directions eris-
tallographiques. On dit gue dans le fer les directions <001> sont des axes de
facile aimantation, les directions <111> des axes de difficile aimantation.

Les directlons <110> se trouvent dans un &tat intermédiesire.

On imagine alors gue si on donne des orientations voisines & chacun
des grains cd'un corps polycristallin on puisse obtenir dans certains cas, comme
résultante, des propriétée anisctropes semblables & celles du monoecristal lui-
méme. Les produits possédant ces gualités remarguables sont dits texturés.

La texture se définit en donnant la position des monocristaux &lé-
mentaires par rapport aux dimensions extérieures du solide gu'ils constituent.
Pour les tBles aon seg référe au plan de la tBle appeld plan de laminage et & la
direction de laminage.

Le fer possede trois directions <C01> de facile aimantation ce qui
condult & imaginer au moins deux textures intéressantes pour les bandes employées
en €lectrotechnigue :

- La texture cubigue avec deux directions [DD?] de Tacile aimenta-

tion dans le plan ds laminage dont 1l'ume est la direction de la-

minage. On la note (100) [001]

- La texture Goss avec seulement une dirsction [001] dans le plan

de la tdle suivant la direction de laminage. Le plah de la téle

est un plan (110). Elle se note (110} [001].
Cn & réussi  depuls 25 ans & fabriguer des aciers en texture Goss presgue parfaits
alors gue les aciers en texture cubigue n'ont guére dépassé le seuil des labora-
toires. Nous traiterons essentiellesment dans cette partie des aciers au siliclum
en texture Coss et seulement & titre de comparaison des aciers en texturs cubigue.
Nous développerons les aspects quil intéressent 1'électrotechnigue au détriment

des propriétés fondamsntales déja bien connues.




I.2. DEFINITION ET MESURE DES TEXTURES

I.2.a. Definition

La description intuitive que nous avons donnde de la texture sst
mal adaptée & des &tudes quantitatives ; on lui préfére une méthode plus com-
rlate empruntée a 1la minéralogie. On suppose (fig.41a) l'échantillon E place
au centrs d'une sphére graduée en parallgles et méridiens. La normale & un
plan cristallin perce la sphare en un point P : le pdle du plan. Les coordon-
nées du pdle sur la sphére définissent 1'orientation du plan cristallin. I1
est commode pour obtenir une représentation plane de faire unes projection de
1'hémisphére situé au-dessus du cristal sur le Plan diamétral contenant la
tdle. On obtient alors un réseay stéréographique ol chaque plan peut 8&tre re-

présenté par un point.

fig. 1a Projection stéréographique poldire fig.1b Réseau polaire et figure du pole
Schéma de principe (100) dune texture Goss.
E: échantilon representé par ses plans D.L: direction de laminage
cristalling

D.L:direction de laminage
®: normale aux plans cristalling

Bans la pratlgue on utilise simultanémsnt deux projections : 15 prejection de
Wulff et la projection polaire. Nous n'utilissrons jci que la projection polaire

dont nous avons rappelé le principe et le réseau fig.1.



La description d'une texture c'est-a&-dire la représentaticn des dif-
férents grains qui constitqent 1'échantillcn devient alors simple. On choisit cans
chague grain un plan cristallin par exemple le plan (10C) et on lul associe 'son
péle dans le réseau stéréographique. L'ensemble des grains légérement déscrientés
par rapport & 1l'orientation idézle est représenté par un ensemble de points sntou-
rant le pfle du plan choisi dans la texture idéale, dans notre exemple, le pdle
du plan (100) d'un monogristal taillé avec l'orientation de la texture. Les tech-
nigues expérimehtales ne permettent pas de repérer un secl plan (100) mais seule-
ment la famille de plans de cette catégorie. On aura donc dans la figure de pdles
plusieurs ensembles de points correspondant aux différents plans {10G}. Chagque
ensemble de points contient en principe la mé&me quantité d'information sur la tex-
ture mais pour des raisons expérimentales ces informations peuvent &tre complé-

mentaires.

-

Dans les acisrs texturés & usage électrotechnique les grains tra-
versent complétement la tdle et une figure de pbles effectuée en surface repré-
sente bien 1'échantillon. Pour la détermination de ces figures de p8les, les
rayons X constituent un moyen de cholx puisgu'ils permettent d'identifier n'im-
porte quel plan cristallin. Une simple méthode de Lale répétée sur chagque grain
donne la figure de pdles, mals c'est un traveil considérable. Schultz! a proposé
une méthode rapide. Flle est & l'origine des goniométres de texture & rayons X,
Une méthode plus rapide consiste & révéler par attagque chimigue (chlorure ferrique
par exemple) les plans {100} des différents grains et & examiner 1'échantillon
avec un goniométre optigue adapté. La fig.1b donne un exemple de figure cde pdle

obtenue par cette méthode.

Gn peut aussi obtenir des informations sur la texture & partir de
1'anisotropie magnétigue, c'est-a-dire par une mesurse du couple exercé sur un
échantillon placé dans un champ magnétigue intense. Cette méthﬁde sensible et
rapide est cependant une mesure indirecte et nous montrerons que cette descrip-
tion de la texture, bien que trés commode, n'sest pas sans amblguité. Pour procé-
der & cette analysé 11 nous faut chercher une desecription de la distribution des

orientations.




I.3. TEXTURE REELLE, DISTRIBUTION DES DESCRIENTATIONS DANS LES ECHANTILLONS
POLYCRISTALLINS

La figure 1b représente la figure de pdle d'un acisr Goss indus-
triel. Sur cette figure on note une densité de points, les pbles, approximati-
vement constante sur une certaine surface ce qui signifie que la probabilité de
rencontrer ur grain présentant une désorientation Bi par rapport 4 la texture
idéale est constante dans un certain domaine autour de la taxture idéale. Dans
une premiére approximation ce domaine pourra &tre représenté par un angle solide
pyramidal (rectangls sur la figure de p&les) ou conigue (ellipse sur la figure
de p8les) ayant pour axe la normale au plan (100) en texturs parfalte.

Nous représanterons dgns la suite la répartition spatiale des grains
par une distribution schématisée fig.2 c'est-a-dire une probahilité constante de
rencontrer la normale aux plans {100} des grains & 1'intérieur d'un certain domaine

angulaire.

I.4. ESTIMATION DES COURBES DE COUPLE DES ECHANTILLONS PGLYCRISTALLINS EN
TEXTURE IMPARFAITE

La distribution des orisntations des grains permet d'accéder au
calcul de grandeurs mesurables. Comme pramier exemple nous estimerons la courhae

de couple d'unm échantillon pelyecristallin,

Compte-tenu de la symétrie cristalline du fer 1'énergie d'anisotropie
se développe en fonction des cosinus directeurs al a2 a3 de l'aimantation avec les

axas <001> du cristal sous la forme :

E_ =K ( 02 a2 + g2 g2 + o2 a? ) + K o2 g2 o2 (1]
a 1 1 2 2 3 3 1 2 1 2 3
- <
Pour le FeSi 3 %, Kl vaut 3,65.10° erg/cm3 et K2 = e

Le couple par unité de volume exercé sur un échantillon monacris-
tallin dont 1'aimantation est écartée sous 1'action d'un champ magnétique d'un
angle 8 d'une direetion [001] vaut :

T2 (2)



La mesure des couples sur les tdles s'effectue sur des échantilions
en forme de disque avec le champ magnétique appliqué dans le plan du disque. Pour
des textures parfaites Goss ou cubiques 1'expression du ecouple est simple ; elle
correspond respectivement & celle des plans (140) et (100) du monocristal et vaut

en ne conservant gue les termes en K
1

|
n

K
- Ky . .
110 5 {2 sin2B + 3 =sin4’) {33

ro=-X ginag (4)
100 2

Pour des échantillons peclycristallins le

couple mesuré représente la moyenne de la

contribution de chaque grain légérement
désorlenté par rapport & la texture idéale.
Le calcul de cs couple consiste & exprimer,
par l'intermédiaire de 1l'énergle magnéto-

cristalline, le couple donné par chaque

grain i en fonction des angles de déscrien-

tation. puis & en calculer la valeur moyenne
fig. 2 Répartition des grains dans pour la distribution des désorientaticns

Goss en fonction de 1% . ,
une texture Goss en nction de {'angle représentée fig.2

de désorientation.

Dans l1la pratique on utilise trois angles ¢, 8, £ pour définir la désoc-
rientation d'un grain (Fig.4 hors texte en Annexe A). L'expression des cosinus direc-
teurs et par suite de 1“énergie en fornction de ces angles est lourde et peu commode.

Dans les aciers Goss courants les angies de désorientation ne dépas-
sent guére 15°, pour des valeurs plus élevées les propriétés magnétiques sont tel-
lement mauvalses qu'il ne s'agit plus & proprement parler d'aciers texturés. Dans
cette hypothése (¢, 8, £ petits) les calculs sont simplifiés.

Les cosinus directeurs de 1'aimantation s'écrivent sn ne gardant gue

les termes prépondérants :

1

o

. cosf cos(¢ + B)

=g = ﬁE gin (¢ + B) cosb cosg (5]
2 3 Z

Q
i

Les couples &lémentairas valent :

_ 3E5 (48EB) (6)

Yy T 3B

gt leur valeur moyenne :




Yy -[/[)cyi d¢dodE
fd
ni fffb y d¢d E

Le couple moyen dans un parallélépipede rectangle d'arétes 2¢, 26,

=
u

(7]

1 Jj-- 1 3

4

[

28 de probabilité constante d'avolr un grain désorienté de ¢i' ei, Ei s'éerit

finalement :

oo %g_[{{g . 8in 28  sin 461 13 3 sin2¢ 5in4EJ sin4¢}

49 326 95 Tar B4t ° 4¢ - °in 48
3 , sin 26 8in 49 3 . sin 2¢ sin 4¢, sin 24 ,
PG e T e G g 32r ) 25 8in 28] (8)

: Cette loi de couple en fonction de B8,

_— T I

F

' angle entre la dirsction de laminage
200 |- dyne. em/em? L 103 —]

et le champ est semblable & celle du
menocristal mals présente une atténua-
tion progressive des maxima quand les
angles de désaorilentation croissent
(fig.3).

Les tableaux I et II page 10 donnent

100 — I

des informations précises sur ces cour-

bes de couple. On remargus sn parti-

culier :
- La baisse réguliére de p (rapport

du petit maximum m, au grand maximum
100 L ] M1 de ') avec la désorientation,en
accerd avec l'expérience ; alors que
1'on tient souvent ce résultat pour
paradoxal
200 i p - L'inégale influence des désorienta-
degrés tlons tableau II.

! f L Le tableau III page 10 montre un bon
0] Q0 : ' 180

accord avec 1'expérience compte-tenu
. .. . N
fig. 3 Courbes de couple d° échanlilions en ex.rur*e Goss du petit nombre de grains dans chaque
placés dans un champ intense , en fonction de [3, angle
enire la direction de laminage et le champ.
@ monocristal

@ polycristal (6= ¢ = & = 16°)

disgue de mesure (moins de 10).



La méthode gue nous venons de développer s'applique sans difficulte
aux échantillons polycristallins en texture cubigue.
Pour des échantillons avec trois angles de désorientations ¢ 8

ol & et £ restent faibles (fig.5 en annexe Al.

7. - K 1 sinZg, 1 ., sin26 3 ., sin2g sin4f, 1 _ sin26
r w2 G =™ G g 2 5 e S0 3 - 3D
1 4 sin4d, (1 . sin2E., sin4¢ .

5 (5 55 5+ 7t )} 75 sin4g
- ¢, 8ip2E, 1 _ 8ind6,, sinZ¢

g+ T 37 5! 55 sin2g] (8)

La loi de couple n'est plus en sin 48 et fera apparaltre deux maxims

indgaux st un rapport de ces deux maxima p < 1.

L'établlssement d'une courbe de couple est une opération rapide et
susceptible d'une banne précision. Cn préfére souvent cette méthode aux figures
de pdles pour la détermination des textures. Malheursusement la relation entre
couple et écart & la texture n'est pas indépendante d'hypoth&ses souvent peu vala-
bles : matériau constitué d'une seule texture et par exemple 8 = ¢ = £, MBme avec ces
hypotheses cette méthode se révéle incapable de fournir des informations sur les
angles qui abaissent la valeur du couple et il reste toujours une certaine ambi-
guité pour relier le couple & la désorientation des grains. Les tableaux I et II
page 10 en fournissent 1'illustration.

Toutefois si on abandonne le choix préalable du type de texture gul
n'est justifié que par la ressemblance avec la courbe du monocristal taillé sulvant

la texture, la détermination de la texture par mesure de couple devisnt douteuse

dans certains cas.




_./]D_

©=¢=F |Position du | Position du | Position dul o1 io Valeur m, _
e el e L PP MY L
0 54,7 | 25,5 | 74,3 | — 204 798 76 664 | 0,374
4 54,8 | 255 | 71.4 | -201 807 74929 | 0,371
8 554 | 256 | 71,5 | —193 061 69878 0,362
12 55,5 | 25,7 | M.7 | —479 227 61954 | 0,346
16 56,2 | 25,9 | 720 | - 161 322 51843 | 0,321
20 | 57,2 | 26,1 | 724 | ~140 615 40388 | 0,287
Tableau I  Caractéristiques des courbes de coupie d”echantilion polycristallins
oi O=f=d
O | 0 | & | sies [ oo PRGNS . %
degré degré degré yne emscm My
8 0 0 | 54,7 | 25,5 | 71,3 |-202162 | 0,374
16 | o 0 | 54,7 | 25,5 | 71,3 |—~194 556 | 0,374
0 8 0 | 5514 | 25,7 | 71,5 |—197 033 | 0,358
0 16 0 | 56,6 | 26,0 | 72,2 |—175 089 0,308
0 0 8 | 54,7 | 255 | 71,3 |-203 304 | 0,378
0 0 | 16 | 54,4 | 255 | 74,2 |—198 917 | 0, 388

Tableau I ecaractéristiques

de quelques courbes de couple o échontilion

polycristalline

M, cc:l?:ulé el M, exp.” ox
© ¢ ¢ dyne ¢m/cm? P cateul dyne cm/cm? P P
6 6 6 — 198122 0,367 -~ 200940 0,358
10 12 8 — 182 516 0,340 | —185 200 0,310

# Moyenne de 10 valeurs euperimentales

Tableau IT Comparaison des caracteristiques des courbes de couple calculess

.
el experimeniales




Ainsi des tbles & texture Goss ou cubigue imparfaites peuvent donner
1'une et l'autre des termes en sin 48 et sin 28. Une courbe de couple expérimentale
avec des termes en sin 48 et sin 28 ne permettra pas de distinguer s'il s'agit d'une
texture Goss floue ou 8'il s'agit d'une texture Goss avec un faible pourcentage de
texture cubigue. Cette objection prend toute sa veleur cuand la courbe de couple
du polycristal s'éloigne trop de celle du monocristal [par exemple guand le maximum
du polycristal ast inférieur & 70 % de celui du monocristall). Il faut alors &tre

prudent dans lss conclusions.
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Ch.IT & LA CONFIGURATION DES DOMAINES DANS LES ACIERS TEXTURES ET SES CONSEQUENCES

L'etude de 1'équllibre énergétique d'un échantillon ferromagnétique
falt apparaltre essentiellement trois composantes

- D'une part 1'énergie magnétostatique due & des interactions 3
grande distance

- D'autre part 1'énsrgie d'échange et d’anisotrople dues aux inter-
actions & distance atomique

- Enfin exceptionnzllement des effets magnétcélastiques et de sur-
structure magnétique de m@me nature que les précédents.

7 Les contributions de ces différentes énergies conduisent, pour mini-
miser l'énergis totale, & une structure & une échelle intermédiaire, comprise
entre la dimensicn du cristal et celle d'une mallle élémentaire. A 1'intérieur
de cette portionldu cristal appelée domaine élémentaire de Weiss tous les moments
atomiques sont paralléles les uns aux autres.

Il existe pour un échantillon de multiples configurations an domeines
Possibles avec des énergies peu différentes mais le passage de 1'une & 1'autre

Y

n'est nl facile ni réversible et danne lieu & 1'hystérésis.

Il.1. LA CONFIGURATION DES DOMAINES DANS LES ACIERS EN TEXTURE GUOSS

Il.1.a. Grains en texture presgue parfaite

Les structures en domaines sont en général extraordinesirement
complexes sauf pour guelques orientations des échantillons. Les aciers texturés

Goss et cublques correspondent & deux cas simples.

Avant de décrire les configurations en domaine dans les aciers
texturés il est intéressant de rappeler que le fer posséde, & la température
ambiante, une aimantation & saturation et une constante d’anisotropie élevées,
plus faible que 1s cobalt mais plus forte que le nickel. On verra donc dominer
les effeté magnétostatiques et d'anisotropie. Les effets magnétoélastiquas

seront en général peu importants.
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Un grain dans une tdle de
grandes dimensions, c'est-
a-dire sans champ démagné-
tisant dans le plan (140)
///’////,’////’ a dans ce plan un faible
champ démagnétisant di seule-

// /4////// ment & ses volsins. Par contre
§§> IO dans la direction normale 3

/\ \/ \ \ / \ la tdle le champ démagnéti-
{010} ftoc] sant est considéreble. Dans

fig. 6 Téle en texture U10)[00ﬂ avec une les grains ot ls direction

répartition des domaines idéalisée. [001] est dans 1e plan de la

tdle 1'aimantation s'aligne
donc suivant cette direction [081] de facile aimantation ; le faible champ déma-
gnétisant des grains conduit dans 1'état désaimanté & la structure classique en

parallélépipédes séparéds par des parois & 180° (fig.B).

II.1.b. Grains =n tsxture imparfaite, rdle des surfaces

Dans un acier réel, la majorité des grains présentent des déso-
rientations importantes et la répartition simple des domaines gue nous venons

de décrire ne constitue gu'un cas particulier assez rare.
Le basculement de l'aimantation hors de la surface de la tfle

(angle 9 fig.4) fait apparailtre une densité de charges svperficielles z JS sin 6

et conduit? & une sugmentation d'énergis dans une structure en bandes de largeur d

2 2
AE_ = 0,852 J d sin 8 erg/cm? (10)
ms ]




./‘4,

De méme & l'interface entre deux greins dont les aimantations
font des angles a; et oy avec la normale au joint de grain il apparait une

densité de charges

§ = Jg (cos o] - cos ap) (11)

gqul varie suivant l'orientation du Joint de grain avec les directions [b01]
des deux grains. Cependant 1'accroissement d’'énergie magnétostatique guil en
découle est en général plus faible que AEmS car d'une part la denslté de charges

»

aux Joints est, sauf exception lccale, inférieure & celle de la surface et
d'autre part la surface des joints de grailms est bien inférisure & la surface
libre dans lss aciers Goss.

En fait 1'aimantation ne demeure pas bloquée suivant la direction
[bD1] Pulsque Ky a une valeur finie. Elle tourne sous l'action du champ déma-
gnétisant des charges superficielles ce gui conduit & diluer celles-ci dans le
solide et & réduire 1'énergie magnétostetigue {effet u*).

Une autre méthode pour diminuer 1'énergie magnétostatique en utili-
sant les ressources de 1'anisotropie consiste 3 créer des domeaines de fermeture
mals 11 apparalt parallélement une énergie de paroi et si les domeines ont leur
gimantation & 90° de 1'aimantation principale une énergie magnétoélastigue.

La configuration des domaines supplémentaires cans les aciers sans

contrainte mécanigue dépend finalement d'abord des centributions magnétostatiques.

- 5i le désorientaticn ameéne
peu de charges 11 n'y a pas
de domaines de fermeture
fig.7 grains centiraux.

~ 31 au contraire 0 devient

; plus grand (8 > 2%) ou
05mm

cos o] - cos ay| supérieur

& une limite (11 peut ss faire

gue pour certains joints il

. . .. y ait combinaiscn des deux
fig 7 Domagines magnetiques superficiels dans

une tdle Goss. (Observation par effet Kerr, effets ce gqui précipite 1'ap-

voir annexe B} parition des domaines de fer-

meture dans ces joints) 1'éner-

gie d'une configuration & domaines de ferme*'re devient plus faible que 1'énergie

du systéme en bandes.
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Il apparait alors en surface des domaines de fermeture ; la division interne

en domaines parallélépipédiques étant dans son ensembls conservee fig./ grains

centraux bas et haut. La densité superficielle des domaines de fermeture st

la complexité des structurss croissent avec la désorientations.

Ces configurations se compliguent encore dans les aciers soumis

3 des contraintes mécanigques. Dans le cas tréssimple d’une contrainte uniaxiale

il apparait un terme d'énergie élastique uniaxiale qui interfére avec l'énergie

d'anisotropie. S'il s'agit par exemple d’une traction dans le sens de laminags

(planage sous tension des t8les} 1l'augmentation de l'anisotrople dans cette

direction améne la disparition des domaines de fermeture les moins stables. Si

on exerce au contraire une traction ou un champ dans le sens transverse suivant

la direction [17b] la distribution des domaines dans le solide est complitement

modifige*™3 et il apparalt en surfacse das structures en domaine plus complexes.

Enfin s'il s'agit de contraintes localisées ou de champs démagnétisants locaux

11 n'est plus possible d'imaginer la distribution interne des domaines.

II.1.c. Quelques géométries de domaines de fermeturs en 1'absence

-
-

-

el

—TT———

——

Vue de dessus

%

fig.8 Configuration possible des domaines
dans un acier en texture Goss (doprés®)

Pour les aclers Goss bien texturés la
complexité des structures reste limitée.
Hubert® 7 décrit les plus simples avec

le modéle de la fig.8 confirmé récem-
ment par Sghlenker®. ©es auteurs montrent
qu'effectivement la structure générale

du cristal peut se diviser en une struc-
ture principale de handes aimantées alter-
nativement et une structure secondaire
constituée de prismes superficlels : les
| nlancettes"reliées entre elles par des
domaines transversss aimantés suivant

= [010] ot - [1@0]. Les structures secon-

daites concernent surtout ls surface, 1l'intérieur du cristal demsure divisé par

des parois & 180° oll sont enchevetrés des domaines a g0°.
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II.1.d. Configuration des domaines dans les aciers en texture

Les remargques que nous avons faites
pour les aciers Goss valent pour les

aclers en texture cubique. Ceux-ci

présentent cependant une différence
fondamentale : deux directions de
facile aimantation sort dans 1e plen
de la tBle. Il existe alors deux

structures en domaines d'énergie

——e= direction de laminage

kit trés voisine, 1'une avec des domaines

principaux paralléles & la dirsc-
fig. 9 Configurgtion hypothétique des
domaines dans un acier en lexture cubique .

tion de laminage et des domaines se-
condaires transverses (fig.9) 1'autre
avec des domaines principaux perpen-
diculaires & la direction de laminage.
La répartition des domaines en 1'absence de champ dépendra du processus de désai-
mantatiaon, |
Pour les seuls aciers en texture cubique connws le plan (100) est

confondu avec le plan de la t8le? et la structure en domaines doit &tre voisine
de celle représentée fig.9. Pour les aciers ol le plan (100) fait un angle notable

avec le plan de la tcle la situation devient vite inextricable.

II.2. L'AIMANTATION A SATURATION PRATIQUE 510 DES ACIERS GOSS ET CUBIQUES

La configuration des domaines permet d'estimer sans avoilr recours
au détall des processus d'aimantation deux caractéristiques intéressantes en
électrotechnique :

- L'aimantation 4 saturation pretique 510 : aimantation 4'un échan-

tillon soumis & un champ effectif de 10 Qe

= La magnétostriction apparente.

~

1.2.a. L'aimantation & saturation pratigue Blg dang un grain

-

Par aimantation & saturation pratigue E}o on entend aimantation

obtenue & la suite du déplacement de toutes les parois moblles. Dix oersteds se
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trouvent en effet pour le FeSi texturé cent fois plus grand que son champ coer-
citif qui correspond au blocage des parois et plus faible gue le champ néces-
saire pour ramener l'aimantation dans le plan de la t8le. Son intéré@t technigque
est évident ; elle correspond & l'aimantation maxima & laguelle on peut amener
un matériau sans dépense excessive d'énergie. Nous utiliserons dans la suite la
notation Byy mais nous lui donnerons son contenu général.

Préecisons 1’'état d'aimantation d'une t6le dans un champ de dix
Dersteds. La structure en lancettes de la fig.8 apparait pour abalsser 1'énergie
magnétostatique créée par les charges superficielles : JS sinf dues au bascule-

ment & de 1'aimantation hors du plan ce la tdle.

Le champ susceptible de faire disparaitre

cette structure correspond au champ capa-

(10} ble de ramener l'aimantation dans le plan
[oo)

de la tdle en luttant contre 1l'anisotropie.
e g
‘;¢::::::::I:X::' Le couple exercé par ce champ sur 1'aiman-
P\

tation est zlors égale au couple d'anisc-

tropie magnétocristalline. Dans un plan
{110} fig.10 on aobtient :

fig.710  Rotation de 1’aimantation socus I7action
d’un champ

_ Ki T ,
H = 835 Sin(6-g) [2 sin2p + 3 sin4B] (12)

Les lancettes apparaissent pour une déscrientation de 1.5 & 2 degrés;
en premidre approximation nous prendrons (8 - B) = 2° ce gui conduit & une limite

inférieurs du champ capable de faire disparaitre les lancettes

H = 142 Oe pour 8
H= 73,5 0Oe pour 8

10°
80

H=0 H=10 Qe

fig 1M Evolution des domaines de fermeture dans un acier Goss
soumis & un champ de 10 Oe.
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Un champ de dix oersteds n'aura donc que peu d'effet sur le volume
des lancettes et des domaires & 90° associds. La fig.11 confirme cetts hypo-

thése.

Pour le calcul de By nous supposors le champ démagnétisant des
grains dans le sens de laminagze faible et 1'épaisseur de la tdHle suffisante
pour négliger les domaines prismatiques & 180° de 1'aimantation principale.

Nous naus limitons au cas de la fig.4 anngxe A ol la déscrientaticn
des grains est définie par 8 st ¢ seulement £ = 0. Remarquons d'ailleurs qu'une
désorientation du plan (110} d'un angle £ ne modifie pas la dructure des domaines
dge fermeture gui n’est déterminée que par la déscrientation 6.

La conservetion du flux suivant les trois directions de 1'espacse.

en supposant qu’'il y ailt autent de domaines transverses suivang [U1D] et [100]

condult pour chague grain avec le modéle de la figure 12 &

X .
Big = JS (1 = %) cos¢ cose + ey JS sin® cosd (13)

0 =J (1~ %)} aing - J cosh (143"

8 =] X
-‘7!:-.:
2

ol x désigne la fraction

de volume des domaines &

[oo1] 80° de 1'aimantation prin-
qu_*b cipale et J 1'aimantation
TTT—— §

fo1q ' & saturation du FeSi

_ ¥, sing (15)
cos8 + Vosind

fig.12 Schéma simplifié des domdines transverses dans
une tale Goss (Coupe suivant un plan (100) & 45° de |Ia i
normale & la  téle) Bio _ cosd (186)

J,  ©cosb + vy sind

II.2.b. L'eimantation & saturation pratique §10 d'un échantillon

y fod
Le valeur moyenne 10 JOS Blo(8¢) dedy

odedd
niffD

g8 calcule simplement sur un domaine rectangulaire de probabilité constante.

m

(17)

- 01 J 1 D
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On trouve en posant :

tg ¢ = /E pour l'intégration

g - 8 , 1
B0 238 cooy [iog [tatg + T D1 - LoglteG - DI e

solt si on exprime © et ¢ en radians

0
- tg(= + 0,298)
Blg o 1328 sing | . | 2 | (19)

Jg 5 ¢ 0,318

Nous avans remarqué en I.3 gque le domaine de probabllité constante est plutdt
elliptigue que rectangulaire. Pour ls calcul de Byy sur un tel domaine on développe
B%o en foncticn de 8 et ¢;ce gui sst justifié puisgue nos hypothéses sur la
structure en domaines supposent 8 st ¢ pstits (g 20 degrés)

2

, 2 2 3
B:{Og-]_f29+g-e —2—4-—2/-_2-,6(1) —'123—68 + o {20)

on paramétre le domaine sous la forme & = 6 sint

¢ = ¢ cost Dgtgn/2  (21)
B /e 2 2 Jo 2 /e
Bip » 4 - &2 3451 2/ 5,5 A4vp
et an trouve Js 1 - B + 5 8 z b+ e 8¢ P 8 + ... (22)

La fig.13 montre un.exemple de vérificaticn des égquaticns 18 et 22 avec § = ¢.
9
Les points expérimentaux d'aprés Littmann ne correspondent pas & 1'hypothése
6 = ¢ exceptlonnells sur les échantillers trés désorientés ; 1'angle sxprimé
6 + ¢
vaut 5
La vérification de l’équaticn 27 est satisfalsante ; pour des échan-

tillons habituels & 3,2 %S1 et 6 = 9° & = 14° on calcule Byg 18200 Gauss

et mesure en moyenne 18000 & 18200 Gauss.

L?aimantation & saturation pratigue E&o ast traés sensible & 1l'angle
6 alors quse le couple T 1'est & ltangle ¢. La mesure du couple apparait ainsi
peu adaptée & une description de la texture et les utilisateurs lul préferent

- Bro-

II.2.c. Almantation & saturation E&o d'échantillons Goss peu
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Il n'apparait plus & ce moment de domaines transverses dans la tdle et :

B%O = JB cos¢ cos@ {23) on admet gque 8 est 1l'angle réel

de l'aimantation avec la surface bien Gu'il n'en soilt gue la borne supérieure

(fig.10)

By . 8ing sind
Jg 6 8

(24) sur un domaine rectangulaire de probabilité

constante.

La baisse de 5}0 avec la désorientation est nettement plus lente
gue celie donnée par{19)cu(22),.Flle est figurée en pointillés sur la fig.13
pour 8 = ¢. Malheureusement on ne sait pas obienir de tels échantillcns.

Le calcul de E}U comme nous l'avans mené en II.2.a et b néglige
les domaines en lancettes mais émus estime 1'aimantation des grains faible-
ment désorientés. Il est probable gque cette compensation contribues au bon

accord avec l'expérience.

T - ' I ' f ! | ) f T
B1g
~ kilo Gauss

20

19 - -

18l ~

17 | ' N

(D Moyenne sur un domaine carré
16 - @ Moyenne sur un domaine circulaire

@ Echantillon hypothétique sans domaines transverses

e degrés
L i : l L | L ] ! l i
o} 5 10 15 20 25 30

-

fig. 13 Aimantation @ saturation pratique §10 des aciers Goss (ofae:@) en fonclion

de la largeur de désorientation O.



....2']_

II.2.d. Aimantation & saturation pratique E&h d'échantillons

Pour des échantillons en texture cubique on pedt calculer E&O
par la méme méthode dans la mesure ol cn connait un moddle vraisemblable
de domaines dans les grains. Examinons rapidement le cas ol les grains
sont désarientés dans le plan de la tdle seulement. Pour des échantillons
allongés dans le sens de laminage la structure en domaine est probablement
un systéme de domaines & 180° paralléles & la direction de laminage avec
des demaines de fermeture utilisant - [010] fig.s

On écrit dans chague grain le sytéme d'éguations suivant

5%0 = J_. (1 - x) coso + J xsin® (25)
a - Jgxcosd -~ (1 - x) JS sing (28]

X = Ez—ir:%s? (27)

et By =J @ —1 (28)

8 cosd+sind

La valeur moyenne sur une distribution & demsité constante sur

un domaine angulaire [ -8, é] vaut

2 3
LI

+

24 L]

&

(28)

NI-@

Big_,_2%
1 1o

La fig.14 compare cette lol avec les mesures de Foster et

Kramerl0
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By, kiloGauss

20

19 —

18| ° O] -

@ Acier en lexture cubique désorienté °
17 dans le plan de la téle. —
@ Acier hypothétique en texture Goss
désorienté dans le plan de la 1dle
seulement .
' ® degrés

16 1 | | i !
0 10 20 30

Fig. 14 Aimantation & saturation pratigue B,y (D) des aciers en texture cubique .

Remargue : On suppose parfois implicitement!? qu'une texture d'angle de déso-
rientation maximum 8 peut 8tre représentée par un monocristal désorients de
8/2. On calcule alors By pour ce monocristal et constate que les résultats
expérimentaux d'un acier texturé exprimés en fonction de €/2 sant en accord
avec les valeurs calculées pour le monccristal.

Il ne peut guére en étre autrement avec une répartition des grains
& probabilité constante (g constante).

En effet si on appligue le théoréme de 1a moyenne & (17)

JI Bl (84) 0
D . %ﬁai‘o (64)da = g-ﬂ e = K (30)
JI ad
D D
1

Comme E%o (6¢) est une fonction continue monotone K = Blp (%,

)

N e

si6=¢ K=bie/2) (31)
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jfn—lﬂM = B, (8/2) (32)

17 adf

Cetie heureuse conceordance ne se veérifie plus avec une distribution des

grains molns simple.

IT.3. LA MAGNETCSTRICTICN APPARENTE DES ACIERS TEXTURES

IT.3.a. Introduction

n

On attribue volontiers le bruit des culasses & la magnétostric-
tion des aclers. En fait les vibrations magnétostrictives ne scont pas seules
en cause ; les efforts électromagnétiques du champ local sur 1'aimantation
conduisent aussi & des vibrations de fréguence double de la fréguence d'exci-
tation,

La présence de ces vibrations qus l'on a pu ignorer pendant long-
temps risgus de dsvenir préoccupante avec la taille croilssante des appareils
et la baisse simultanée de leurs fréguences propres. En effet une vibraticn
de fréquence N = 100 Hz excite la fréquence fondamentale d'une tBle d'acier

de longueur :

L = g-. %N = 75 matres (33) & peine plus grande qua celle d'un

gros transformateur (F module d'Young,p densité).

Si 1l'on veut s'intéresser au bruit magnétosirictif des machines
& leur construction il faut cennaitre 1'évolution des efféts magnétostrictifs
avec différents paramétres tels que : la nature de l'acier, le champ, les
ccntraintes ...

Les aciers & usage électrotechnique se distinguent d'abord par
leur texture et nous allons tenter de relier les effets magnétostrictifs 3
la texture.

Les variations dimensionnelles d'un cristal découlent des modifi-
cations de la direction d'aimantation c¢'est-a-dire pour 1'acier esssntielle-
ment de la créaticn ou de la disparition des demaines & 80°.

Il n'est pas plus possible de prévoir la courbe de magnétostriction
d'un acier qu'il est poasible de calculer sa courbe d’aimantation. On peut
cependant eaﬁimer comme pour 510 la magnétostriction apparaente {-E 3 qui

correspand & la disparition de tous les domaines transverses sans rotatlun
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de l’aimantaticn. Pour cela on exprime dans chagque grain la variation dimen-

=

sionnelle correspondant & la disparition des domainss & 9G° en fonction des

angles de désorientation et on en détermine la mcyenne.

IIT.3.b. Magnétcetriction apparente d'un échantillon Goas

La formule ¢de Becker

2 z 2

AL 3 Xigo,.2 .2 2 1
—— = — {a 8 + o + a0 B - =)
L 2 11 2 Bz 3 3 3
+ 3 (o a B B + ...) (34)
111 1 2 1 2

ol les oy représentent l=s cosinus directeurs de l'aimantation par rapport
aux axes du cristal et les Bi les cosinus directeurs de la direction d'obser-
vation avec les axes du cristal, donne si on 1'appligue au modéle de le fig.8

Pour les parols & 160° %% = G {on change o en -a)

Pour les domaines tranaverses on a dans le cas désaimanté

o =a =0 o = 1 (oua =1etao =a =0)
H 2 3 2 1 3
AL, 3 A 2 1
{ L]1_ > 100 (83 3] (35)

Apres dispariticn des domaines fransverses u1= 1 g =og =0

by 2

B3 1
UI—]z =3 100[51 3] {36)

La magnétostriction apparentes du grain est alors si x désigne tou-

Jours la'fraction de volume occupée par les domaines transverses

3 X 2 2

i (B -8B (37)
a 7 100 1 P

Cans le cas des aciers Goss présentant les désorientations 8 et ¢

{£ = 0) fig.4 en annexe A.
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2
AL i ; ; 2 2
[T]; o %)‘100 oos q"/flne [cos' e - % sin ¢] (38)
sins+7§ cose
solt 2 3 9
. ‘ _ 7.3 _
[%%0; . 3;§'A100 [6 - V2o + L6~ 66 + ...] (39)

La valeur moyenne sur un domaine elliptique vient apriees intégration

AL A 2v7 3 .4, 14v, 3 a2/, 2
—— =3 —_— - — - .
[Lja rool=*= 9 A 57 5y 80 * ] (40

Il n'existe pas & notre connaissance de mesures de (%?Ja. On mesurs en
général les effets magnétostrictifs dynamigues & 50 Hz pour dne induestion
plus faible. Sur le fig.15 nous avons porté un point correspandant approxi-

mativement & (A£3
L "a

B _ 1 I T ] T
®
|\ L/g
1078 @
6 —_
4 b ]
©
2 —
B degrés
1 | 1 r 1
o 10 20 30

fig. 15 Magnétostriction apparente  en fonction de la largeur de désorientation :
@ acier Goss
(&) acier cubique .
@ magneétostriction dyl;\amique d’un qcier Goss, & 50 Hz pour Bz 19000 G,
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IT.3.c. Magnétostriction apparente d'un échantillon en texture

S5i on se limite au cas ol deux directions <004> restent dans le

plan de la tdle on ecalcule (fig.9)

AL, 1 3 A . ,
(Tr)a = = "100(cos® - sind) sine
AL, _ 3 ) : 20 _ 1
.3 sin & s1in _ 0
b 7 e S T 7

{41)

(421

qul conduit & une variation de (%%ﬁa avec la texture voisine de celle d'un

acier Goss (fig.15)
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Ch. III : LES ACIERS SOUMIS A UN CHAMP ALTERNATIF : LES PERTES

Nous avons traité jusqu'ad maintenant de propriétés voisines des
propriétés fondamentales dans leur sens (Byg, (%%a,'F}. Celles-ci ne sont cependant
pas les plus importantes aux yeux des techniciens. Pour gux ce sont les pertes
en régime alternatif gui apparaissent capitales car elles conditicnnent 1le

rendement des machines.

IIT.1.. LES PERTES DANS LES ACIERS A USAGE ELECTROTECHNIQUE, ASPECT THEORIQUE

Les pertes dens un corps aimanté alternativemsant résultent de la
dissipation d'énergie due & la circulation des courants induits par variation
d'aimantation. L'application des lois de 1'électromagnétisme devrait donc per-
mettre de les calculer explicitement. En fait le résultat dépend des hypothéses

retenues pour décrire la matiére scumise au champ.

III.%1.a. Méthode classique, matigre magnétiguement homogeéne

Hggothésés i . Milieu magnétigus homogéne st continu
. Fréguence failble (effet de peau négligé)

Principe du calcul : On détermine le champ électromoteur [ induit

L = 4 .
par l'induction B par la relation : rot E o g% (43)
B r -
///// Les pertes instantanées associées
1y aux courantss'écrivent

2

‘ dw = — E . dy (44)
G A "

22 {p résistivité de ltalliage)

fig. 16  Calcul des pertes: modéle classique.

Cas particulier : Tole mince avec 1l'induction dans le plan de la
_ tBle (fig.16} '
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Dans une section xy (43) donne

p
—%-tEi ds =//. rot€ ds = / E dl (45)
s s Je

5i 1l'épaisseur de la t8le est faible devant les autres

dimensions i
dB

E=‘“a-_*t“y (46)

et lg pulssance moyenne dissipée pour une variation sinusoidale de 1'induc-

tion B = Bm cos wt vaut :

2222
T d ¥ By

W = 5o

(47)
(47) conduit & 0,25w/kg pour un acler & 3,2 % Si en tdles de 0,3 mm soumis
a4 des excursions d'aimantation de 1,5 Tesla - 50 Hz alors gue l'on mesure

dans les meilleurs cas 0,80w/kg.

IIT.1.b. Modéle & paroils planes et rigides animées d'ur mouvement

12 13 14
sinusoidal
Hypotheses : . Alternance réguligre de domaines de méme taille

aimantes en sens opposé. Cette situation correspond & la fig.17 et décrit de
fagon idéalisée la répartition des domaines dans un grain en texture (110)
[001] ou (100) [001] bien orienté.

« Parois planes st rigides toutes animées d'un mou-

vement sinusoidal ce qui ignore compliétement 1'hystérésis

. Fréguence assez faible pour ne pas modifier la

forme des parois.

Principe du calcul :

2
Les variations d'aimantation ne ’//7 /}
se produisent qu'au volsinage des 1
parois, et le champ électrigue d X
l ® G)zl/ ® o] ®

dérive d'un potentiel scalalre V,

qul satisfait 1'équation de Laplace. fig.”7 Ccicul des pertes: modéle & parois
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Compte-tenu des conditions aux limites, ce potentiel s'éerit

1 [sin nTy . sh M] (48)

{+ pour 1, 5, 9,..,
avec
T pour 3, 7, 11,...

BE induction & saturation de 1'acier

v vitesse des parois

Les courants valent ? = - % grad V (48) et la puissance dissipée
par une parol de longueur unité :
2 2 2
18 ES v d = 1
Wy = e 3 — coth =L (50)
_ p 13 n impair n3 d

La valeur moyenne de la puissance par unité de volume pour des

parcis soumlses & des dépiacements sinusoidaux :

B
% =-§m cos wt (51} vient finalement
.
2 fz
16 B d 1 %
W = m S 1 coth ornl (52)
p n impair n3 d

Cette relatinT“est valable pour x << 1 pour x du mé@me ordre de

grandeur gque 1, on obtient une relaticn veisine.

Valeur limite des pettes : Quand le nombre de parois augmente 1—0

1672 B2 d2 1
W —m s — ' (53)

p 12 n impair n*
rnZ .F2 52 dz % y
soit W —a—0u (54) cer T 1 )

il
Bp n impair r}h R
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-

Le valeur moyenne des pertes selon (54) est identique & (47)
comme on devait s'y attendre puisque la dissipation d'énergie devient
homogene. Cette valeur des pertes apparait comme la limite inférieure dans
un matériau idéal.

Le mod2le utilisé dans le calcul des pertes sUppose un mouvement
raéversible des perois ; hypothése qui conduit directement & ignorer 1'hys-
térésis. Nous savons qu'en réalité cette conditicn n'est jamais remplie et
c'est pourguol on observe des pertes méme & fréguence nulle, mais ces pertes
dites d'hystérésis correspondent toujours au méme mécanisme, le déplacement
des parcis qui produit localement des variations brutales de flux. On notere
aglors que l'abaissement des pertes par hystérésis passe par les mémes voles
que celul des pertes par courant de Foucaylt.

- Soit une amélioration de la configuration des domaines condui-

sant & des mouvements pluslréversibles des parois

= Soit une augmentation de la résistivité c'est-a-~dire de 1'amor-

tis;ement des courants de Foucault.

IIT.1.c. Vérifications expérimentales

T I 7 | T I La vérification expérimen-
Pertes & 1,5 tesia et a 50 Hz
W/kg tale de (52) n'est évidem-

- ] ment possible gue dans le
demaine ol les hypothases
restent valables ce gul nous
conduit d'abord & une gamme
d'épaisseur suffisante pour
gque les effets de surfaces

ne soient pas trop importants
‘ et le modale & pérois vraisem-
% R blable. On constate alors gue
la largeur des domaines & tex-

ture constante diminue peu
épaisseur L

0.8 ] | i { 1 |
250 300 350 400 attendu puisque la largeur des

avec l'épaisseur ce qul est

. . 2 ]
fig. 18 Valeur moyenne des pertes en fonclion de domaines est liée d'abord aux

|"épaisseur dans une fabrication industrielle diacier Goss effets magnétostatiques.
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Pertes par cycle

mJ kG~ Hz _ Avec ces restrictions et en ad-
— mettant
g1y coth BTL o« cte
n d

la variation linéaire des pertes
avec 1l'épaisseur se vérifie
fipg.18 mais la variation des

pertes avec la fréguence suit

mal la théorle aux basses fré-

fréquence Hz quences fig.19. Il n'y a cepen-

i ! . f ' t pas acco itatis
o 20 0 &0 pe 100 720 dant pas accord quantita

avec l'expérience (voir fig.22}.
fig.19 Pertes par cycle en fonction de la fréquence

dans un acier Goss pour B,:1,6 tesla (d'apr‘ésqs)

III.2. LES PAROIS REELLES DANS UN CHAMP ALTERNATIF : CONSEQUENCES

La théorie des pertes telle que nous l'avons décrite ignore totale-
ment le comportement réel des parcis, nous allons essayer d'imaginer ce compor-
tement et son incidence sur les pertes. Nows retiendrons deux cas gui nous sem-
blent les plus importants pour décrire le mouvement des parois dans un champ

alternatif.

II1I.2.a. Dans les champs faibles correspondant & une induction

On représente habitueilement les parois de Bloch scumises & une
réaction qui s'oppose & la pression motrice 2HJ§ cosd (8 angle entre l'aiman-
tation .J5 gt le champ H). Cette opposition d'apres Néel varie de fagon complexe
2t prend en général un profil particulier pour chague paroi. Ssules les parocis
dent 2HJS-cose dépasse la valeur de l'dppasition peuvent ss déplacer. Pour un
champ assez grand toutes les parois auront atteint cette valeur critique,mais
pour des champs plus faibles cette condition n'est remplie gue pour un petit
nombre d'entre elles,et sesules ces parois priviiégiées contribusrcnt & la va-

riaticn de 1'aimantation. Les photos fig.20 prises sur un échantillon soumis




© H ~ 50 mOe @ H~70moe

fig. 20 Parcis en mouvemen! dans un acier Goss soumis & un champ alter-

natif 50 Hz (H: champ créte r‘éel) voir  fexte

& un faible champ alternatif montrent dans le cas particulier c'un grein
bien crienté adjacent & un grain mal orienté gue toutes les parois ne sont
pas en mouvement ; seules celies gui limitent les domaines flous se dépla-
cent. Cecl signifie que la distance 21 entre deux parois actives a une valeur
moyenne plus grande que celle admise st les pertes, dans 1'hypothase de 1a
réversibilité du mouvement des parois, seront plus importantes gue celles du
modele.

Pour décrire les écarts & la théorile an utilise souvent le
facteur d’anomalie des pertes ;
W
wh + wc

avec W pertes mesurées, wh pertes par hystérésis, wc pertes par ccurant de

n:

Foucault dans la théorie classigue {47).
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3 T I T T } T g
facteur d’anomaiie
25— ' —
2 - -
induction  fesla

1,5 1 ] 1 l 1 | L

0 0,5 1 1,5 2
fig. 24 Facteur d anomalie des pertes & difféerentes:

inductions pour un dcier Goss.

Avac le schéma d'opposition ci-dessus n dolt augmenter aux faibles
inductions ol guelques parois & 180° seulement contribuent & 1'aimantation ;
ce gue vérifies l'expérience fig.21.

Bs

III.2.b. Champs mayens : B > -

La situation dans des champs susceptibles de déplacer les perois a
180° sur toute la largeur des domaines apparait sensiblement différente. En
gffet guand deux parois & 180° se rejolgnent elles peuvent s'annlhiler. Brailsford!®
a montré gue ce pProcessus d'annihilation et de création de parois dissipe dans
1'échantillon une énsrgie non négligeable. De plus 1l est tres probable que la
création d'un domaine par formation et mouvement de deux parois soit aussi tres
irréversible. Il faut d'abord gue des condltions laocales se réaliseht sur les
moments magnétigues élémentaires (fluctuaticns, champ démagnétisant local...) dans
un volume suffisant pour permettre la nucléation des domalnes. (uand cette nuclé-
ation est réalisée c'est-a-dire quand la "surfusion magnétique” est rompue le
domaine va tenter de restaurer 1'éguilibre du corps le plus rapidemsnt possible.
. I1 va donc croitre traés vite et engendrer localement une variation brusqus et

irréversible de flux gui conduit, nous le savons, & des pertes importantes.
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Ce phénoméne se reproduit évidsmment partout dans les grains mais
irrégulidrement et conduit chaque fois & une dissipation d'énergie. Ces pertes
apparaissent ainsi liées aux processus d'aimantation dans les champs moyens et
échappent & notre contréle.

Il ne s' agit 13 que d'hypothéses car on a réussi seulement récem-
ment & observer,surla surface des échantillons, les parois en mouvementl?, 11
est apparu d'une part que le mouvement réel des parois correspondait & 1'image
classigue de la paroi dans un milieu perturbg& : mouvement discontinu avec excur-
s8ions trés dispersées dans leurs amplitudes, d'autre part que le nombre de pa-
rels d'un grain variait avec 1'induction et Ia fréguence de travail. Haller et
Kramer!8 19 ont fait 1'étude guantitative de ce phénoméne st concluent que la

N

largeur moyenne des domaines sur un monocristal & configuration de domaines en
bandes varie en B_q et F_1/2 au-dessus d'un certain seuil de fréguence et d’in-
duction. Ces auteurs interpretent leurs observations?? comme la tendance nor-

male du systéme & produire le minimum d'entrople dans 1'état stationnaire. Ils
en déduisent la largeur moyenne des domalnes gui introduite dans (52) donne une

~

relation gque l'on peut confrocnter & 1'expérience fig.22.

L] T
pertes par cycles I !
myJ/ kg
Théarie classique
.Théorie avec parols mobiles (I=d)
Théorie avec parols rnobiles
en nombre variable 2°
Polnts  expérimentaux sur
un monocristal (@01 [100]

20—

® EO

10

fréquence Hz

| | |
a S0 100

Fig. 22 Pertes par cycle en fonction de Iq fréquence pour une
induction de 1,5 tesla
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III.3. ESTIMATION DE LA VARIATION DES PERTES AVEC LA TEXTURE DANS LES
ACIERS GDSS SOUMIS A DES INGUCTIONS MOYENNES 0,8 < Bm < 1,6 TESLA

Le modéle développg en 1III.1.b pour ls calcul des pertes igncre
1'hystérésis dynamique des matériaux mais permet cependant d'avoir une esti-
mation des pertes aux fréguences industrielles. Nous allons 1'étendre aux
aciers réels pcur cbtenir une exprassion des pertes en fonction de la déso-
rientation des grains.

Le choix de ce modele suppose implicitement la constance des
pertes par hystérésis dynamique quelle que soit la désorientation. 3i on
admet que la largeur des domaines principaux varie peu avec l'orientation,
les pertes ns dépendent plus d'aprés (50) cue de la vitesse de déplacement
des parois. Pour déterminer les pertes & inducticn fixe dans un grain déso-
rienté i1 suffit de connaitre la nouvelle vitesse gue dolvent prendre ces
parois pour assurer une induction totale égale & celle du cristal bien orignté,

Nous avons écrit la variation d'aimantation dans un cristal bien

orienté AB = I 2 Js.v nous poserons de m8me dans un cristal mel orienté
n

AB’ = I 2 Byp (80) v' (55) (v' vitesse des parois dans le grain
n
désorientél.

Dans un cristal réel les parois a 180° se déplacent guand le champ

atteint un certain champ seuil Holl.
Pour un champ H > HD supposons qu'il y ait une fraction de parois

f en mouvement. l
At

G'aprés la fig.23 gqui - 1

représente une courbs d'almantation

idéalisée nous écrirons :
fox ﬁ{H'4“H0] (56)
Dans un grain désorienté

de § et ¢ des parcis semblables {tou-

Jours normales & la t8le et dans un

grain de pureté etc... égulvalente) o -
° H

- percevront un champ H' = H cos¢ et

1 11e £1 7 fig. 23  Fraction de parois en

a nouvelle fraction de parois en /mouvement en fonction du champ

mouvement dans ce grain sera : appliqué .
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f' = o (Meos¢ - HDJ (57)

Nous poserons pour continuer le calcul ' = f cosé.
Pour fournir la méme excursion d'induction la vitesse v' s'écrit

JS Vv
v e ——— (58)
B cosd
10

et 1'augmentation relative des pertes dues & une désorientation du grain

w(Be) 1 (59)

WD [Bl (B¢Jcos¢]2
10

La valeur moyenne dans tout l'échantillon vaut sur un domaine

elliptique

2
W L0) L g, B2 6 82 (1 a, | (g
WD ' 3m 4 2

Les hypoth&ses que ncus avons utilisées pour traduire 1'effet de la
désorientation limitent considérablement la validité des relations précédentes.
Supposer que dans un grain désorienté la variation de flux est properticnnelie
& B O(B¢) c'est simplifier & l'extréme les pruocessus d'aimantation. De mé@me poser
f' = f cos¢ est une approximation grossidre qui n'est acceptable gue sur un petit

domaine d'induction par exemple : 0,4 JB < Bm < 0,8 JS.

La vérification expérimentals de (B0) est pénible car il faut sur un
méme échantillon déterminer la texture avec précision et mesurer les pertes.
Nous avons exprimé Eloet W en fanction des parametres 6 et ¢ quelquefois pour
simplifier 6 seulement. Nous avons scus cette forme une représentation paramétrigue
des courhes :

W=W(EB )
10

gui sont d'une vérification simple.
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La Fig.24'dunt les points expérimentaux sont de Mc Certy et Col120% compare

50
le caleul avec la réalitéd (la valsur W, a été déterminée avec Wy, 5= 0,82 w/kg
pour 6 = ¢ = §°).

pertes

W/kg
12

By tesla

o7— ] 1 1 1 ] 1 I '
1.6 1,7 18 1,9 20 2,

fig. 24 Pertes a 4,5 lesla et 50Hz en fonclion de
510 pour des aciers Goss.
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2éme PARTIE : PRINCIPES.DE LA FABRICATION DES ACIERS AU SILICIUM TEXTURES

Mous avons jusgu'ici considéré les aclers texturés comme des assemblages
de petits cristaux parfaits désorientés entre sux. Il est apparu que les propriétés
moyennes de ces aciers dépendaient et de la désorientation et des caractéristiques
propres de l’alliage. Nous allons envisager maintenant cette deuxieme catégorie
de facteurs en supposant la texture fixée. Nous serons naturellemert entrainés vers
les problémes physico-chimigues gque pcsent 1'élaboration et le parachévement des

alliages.

CHAPITRE IV : LE CHOIX DES ALLIAGES

IV.1, LES CARACTERISTIQUES ELECTROMAGNETIQUES DES ALLIAGES DU FER

Dans la plupart de ses usages l'acier au silicium est employé comme
conducteur de flux. Le matériau idéal est caractérisé dans cette foncticn d'une
part par le flux qu'il peut transpcrter, d’autre part par le rendement avec lequel
11 effectue ce transfert en régime dynamique. Il doit acquérir en régima alter-
natif 1l’aimantation maxima, sans perte d'énergle, dans le champ d'excitation le
plus faible possible ; ce gqul nécessite une aimantation & saturation et une résis-
tivité 8lectrique &levéss.

Si nous choisissons comme matériau magnétique un corps anisotrcp% il
est indispensable que la direction de facile aimantation soit parallgle au champ
d'excitation en tout point, ce qui n'est possible gque sur un monocristal. On ne sait
pas encor® fabriquer de monocristaux de grande taille et les matériaux pour cir-
cults magnétiques sont au miesux des produits texturés mais & texture imparfaite.
Pour utiliser la plus grande partie de 1l'ailmantation & saturation de ces produits
leurs constantes magnétocristallines doivent restser faibles. Si on souhaite enfin
avoir des t8les peu sensibles aux contralntes mécanlques accidentelles on devra’
‘abaisser les constantes magnétostrictives. - ‘

Fipalement un matériau pour usage électrotechnique se caractérise ﬁour
le choix de éea gléments par guatre constantes : J5 1'aimantation & saturation,

p la résistivité électrique, K les constantes d'anisotropie, A les constantes de




._4[:]_

24 T l T 80
lesla

60

40

20

%o
1 L ) t L. !

0 $ 10 0 4 8
fig. 25 Aimantation & saturation J, de fig. 26  Rasistivité électrique, & 20°C, de
guelgues calliages de fer en fonclion de la quelques clliages de fer en fonction de Ia
concentration pondérale . concentration pondérale .
5.10° 60.1078 l ,

40
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fig. 27 'Premiére constante d'anisotropie K, fig. 28  Magnétostriction & saturation 7\100
de quelques dliages de Ffer en fonction de de quelques aliages de Ffer en fonction de

la cencentration alomique . : la concentration atomique -
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magnétosfriction. Deux sant fondamentales JS et p. Ces constantes permettent
aussi de décrire en premigére approximation 1'hystérésis, imperfection majeura
des matériaux doux.

Le fer est presque le corps idéal pour l'aimantation & saturation
meis est trés imparfait par ses trois autres constanies. Le r&le des &léments
d'alliage consiste & rapprocher le fer des conditions idéales, mais 1'addition
d’un &lément d'alliage sgit sur toutes les caractéristigues en méme temps
puisgu'il modifie et l'environnement st la structure électronique du fer.

Les flgures 25, 26, 27 et 28 montrent 22 233¢ gomportement des
quatre constantes citées avec la composition pour différents alliages du fsr.
On notera l'évolution contradictoire de 1'aimantation & saturation et de la
résistivité pour les alliages les plus séduisants (FeSi, FeAl, FeNi, FeCol.

Les allieges binaires du fer avec un élément de transition ne
suivent pas la loi d'additivité des résistivités de Mathiessen ; 11 en est de
mdme des ternaires contenant au meins un 2lément de transition. Folley et Collst
ont exploité, sans succés, cette remarque pour rechercher des alliages ferro-

~

magnétigues a résistivité électricue élevée.

IV.2, LES CARACTERISTIQUES PHYSICO-CHIMIQUES DES ALLIAGES DU FER

La situation, de tres simple guand nous avons étudié la t8le théo-
rique définie par sa texture et ses caractéristigques électromagnétiques devient
inextricable guand on s'intéresse aux matériaux réels dotés de leurs imperfectiaonrs
d'élaboraticn. Nous allons examiner briévement ces complications en distinguant
pour simplifier les imperfections physigues (dislocations, joints de grains...)
et les imperfections chimiques (impuretés, phases précipitées...). Cette divi-
sion en fait est arbiltreire puisque toutes ces imperfections ont des actlons

semblables sur le mcuvement des parois de Bloch.

IV.2.a Les imperfections physigues

Les imperfections physigues sont lss séquelles des traitements de
mise en forme et des traitements thermigues. On met alors le plus grand soin
dans les recuits de cristallisation et dans le choix d'alliages sans points de
transformaticn. '

Les transformations de phase scnt probablement les plus redoutables.
Non sedlemsnt elles peuvent laisser des phases non magnétigues incomplatement

transformées et des réseaux de dislocation mals elles peuvent aussi modifier la
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cristallisaticn ; les FeSiNi en fournissent 1'illustration*?, Ces alliages a 4 %
31 et 4 % Ni possiadent des caractéristiques magnétigues et mécaniques remargusbles
mais la transformation o Z== vy qui se produit vers 850° interdit de les obtenir
en texture de Goss. Ceci expligue que les éléments d'addition gammagénes Ni, Co,
Mn, ... solent en général exclus de la métallurgie des alliasges magnétiguess doux

riches en fer.

IV.2.b. Les imperfections chimiques

On a relié depuis longtemps la pureté d'un alliage & ses proprisétés
magnétiques. Ce comportementAest un cas spécifigue & chague alliage ; il dépend
et des constituants et du mode d'élaboration. Nous nous limiterons iei au FeSi
avec guelgques références ay FeAl.

Parmi les éléments résiduels d’un alliage c'est-a-dire les &léments
qui n'ont pas @été ajoutés volontairement il convient de distinguer les éléments
stables en solution, principalement les éléments métalligues, des éléments ins-
tables (carbone, oxygéne, soufre, phosphore ). Alors gue les premiers reste-
ront en général en solution et ne modifieront que peu les caractéristigues ma-
gnetiques de l'alliage, les seconds formercnt au cours des refroidissements des
précipités dont on connait le réle. Evidemment les &léments €lectronégatifs pré-
cipitent sous forme de composés métalliques et le choix des éléments d'alliage
peut s'avérer trés important pour minimiser le réle de ces impuretés.

l.'addition de silicium au fer présente un excellent caompromis ses
silicates précipitent facilement & 1'élaboration, ses carbures et nitrures peu
stables permettent 1'élimination du carbeone et de l'azote en phase solide sur les
produits plats.

Pour 1'aluminium la situation sst sensiblement différente comme le

montre le tableay IV.

AGS, | C N o S

Al - 12 - 69,5 -126 -66

5 -12 | -38 |-985 | -30,5
Tableau IX Enthalpies libres de formation des

composés en Kcal/alhgr d'élément électro-négalif (d'aprés®)
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Jusqu'ici nous avons envisagé le réle des impuretés sans tenir compte

de la morphologie des précipités. C'est probablement négliger le pocint le plus

important. Le role de la géométrie, de la répartition et de la taille des pré-

cipités a 6té souligné par Néel. Il existe de nombreux exemples de vérification,

i1 suffit pour se persuader de 1'importance de ces facteurs de se reporier a la

fig.29 et ala micrographie

fig.30. Malheureusement jusgu'a malntenant on a subi

ces phénocménes plus gu'on ne les a exploités.

W T T T T T T
champ coercitif o ]
12 ©Oe .
10+ —
08 -
06+ -]
04 g .
- x /,{ (@ azote N
028 ; 4 fb) carbone _
L3 concentration -
bl e et PPy
0 40 80 120 160 200 240 280
fig. 29 Champ coercilif en fonclion de la
nature et de la concentration de |"impureté
dans un Fe Si 3% non orienté, d aprés 2

r 1 ‘
” —t
%
® -

- aeo

. 4
fig. 30 Forme des précipités suivant la
nature de la phase précipitée dans FeAl 3%

@® AIN
@ A|203
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CHAPITRE V : LA TEXTURE

La recristallisation du FeSi en texture soit Goss s0it cubique est pro-
bablement sa propriéteé métallurgiquerla plus curieuse, mais aussi la plus mal
comprise malgré la somme impressiocnnante de Publications guelquefois divergentes

gu'on lul a consacrées

V.1. LA RECRISTALLISATION EN TEXTURE GOSS DES ALLTAGES FeSi1

Le FeSi n'a pas le privilége exclusif de recristallissr an texture
(110) [001]. Les solutions solides o du fer avec I'aluminium le germanium ...
donnent des textures de recristallisation (140) [D01] trés prononcées2? 28,
Cependant on n'a pas obtenu aussi systématiquement sur ces alliages les propriétés
magnétiques remarguables du FeSi. Ces résultats s'expliguent en partie par les
possibilités de traitement fort différentes qu'ont les systiémes alliage-impuretés ;
ces possibilités de traitement influencent de fagon déterminante la recristalli-

sation dont nous rappellerons les &tapes essentielles.

V.1.a. La recristallisation secandaire

Lorsgu'on porte une solution solide fortement Ecrouie & une température
convenable (par exemple T = 0,5 Te. Ty température Kelvin de fusicn) il se produit
un reéarrangement des défauts et création de nouveaux grains qui se développent
Jusqu'a envahirtout le métal é&croui. Si on prolonge le traitement, certains grains
primaires poursuivent leur croissance aux dépends des autres et on abcutit a un
gquilibre caractérisé par des grains hexagonaux d'un diamdtre mpyen d’'environ
1 mm pour le FeSi. C'est la fin de la croissance primaire gui peut conduire quel-
quefois & une texture. C'est le cas des FeNi50-50des FeAl et FeSiAl 3 3 % d'élément
d'alliage.

Une solution solide avec une seconde phase finement dispersée peut se
comporter différemmsnt. On assiste bisn au chauffege 3 la recristallisation primaire
du métal mais la croissance primaire n'a pas liey. La phase dispefsée stabilise

les joints de grains et la macrostructure se compose de petits grains (¢ = 0,01mm).
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Si cn porte ensuyite cet alliage & une température convenable, certains
grains crolssent trés raepidement et envahissent toute la tdle. Ce phé&nomé&ne nom-
mé recristallisation secondaire est encore mal compris.

La recristailisation secondaire a été mise & profit dans les FeSi. La
seconde phase inhibitrice de la croissance primaires peut &tre un oxyde, un nitrure,

s, 1'argent2®, L'exemple le plus classigue est cependant

un carbure, un séléniure
le sulfure de manganése dans le Fesi2?,

La tableau V donne un apercu de l'effet globel de la seconde phase sur
la recristallisation d'un Fe3i 3 %. Nous avons décrit dans ce tableau la texture

par la valeur du grand maximum de la courbe de couple {cf I.4.cl.

Nalure du Fe 5i maximum de lo courbe pertes a 15 tesla-50Hz
’ de coupie:dyne . cm/'r:rn3 pour e=035 mm W/kyg
avec seconde phase ‘1,88.10 5 0,95
sans seconde phase - 0,9.10 5 1,50
monocristal 2’05_ .10 s

Tableau X Effet de lo seconde phase sur la recristallisation d'un Fe 5

Plusieurs travaux30® 3! 32¢qp+ gté consacrés au rdle de la solubilité, de le dis-

persion et de la tallle des particules de seconde phase sur le taux de produit
texturé. Ils permettent de justifier les variantes dans la fabrication des aciers

Goss.

V.1.b. La recristallisation secondaire par inhibition préférentielle

Une modification intéressante de la recristallisation secondaire consiste
& utiliser une seconde phase précipitée en plagusttes orientées dans la matrice333435,
L'une des conséguences de cette orientation est gue seuls certains grains peuvent
croitre car l'orilentation de leurs Jjoints de grains par rapport aux précipités
n'entraine gu'une failble inhibition de croissance. Cette méthode conduit en utili-
gant le nitrure d'aluminium ALN dans le FeSi 3 % & ure texture plus marquée qu'avec

MnS ssul.
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Cependant 1l'utilisation d'AIN risque d'entralner quelgues complications
pour la purification du produit final. Le sulfure de mangansse s'&limine naturel-

~

lement par diffusieon et réaction avec 1'hydrogéne au cours du recuit final & 1200°C
et c'est la un avantage important ; pour ALN il faut avoir recours & un revétement
actif.

L'éliminaticon de la seconde phase, difficile & mattriser, est pourtant
fondamentale pour obtenir des propriétés magnétigues excellentes. Ainsi dans les
FeAl et FeGe inhibés & 1'argent on ne sait pas extraire 1'argent en fin de trai-
tement et ces alliages condulsent & des pertes médiocres malgré une bonne texture.

La fabricatlon des aciers Goss apparait complexe et instsble bien qu'elle
mette en osuvre des techniques trés classigues. Un travail expérimental gigantesgue
a8 permis, sur le FeSi 3 %, d'en &tablir le cheminement. Mais de nomoreux points
restent inexpliqués et on subit encore certeins phénoménes importants (largeur de

la texture, taille et forme des grains ...J.

V.2. LA RECRISTALLISATION EN TEXTURE CUBIQUE?36

FPour recristalliser ls FeSi en texture
Jl@*"@edemrhce cubique on met en oceuvre un phénoméne
et des &lliapges trés différents. Les
surfaces des cristaux ont une énergie
superficielle varileble suivant le plan
cristallin qui les limite. La fig.31
schématise la situation dans le FeSi37
et montre gue dans certaines conditions

des grains avec une surface libre (100)

peuvent croltre au détriment de tous les

gralns de surfaces libres d'indices dif-
férents., L'énergie mise en jeu dans un

tel processue est trés faible (=100erg/

concentration en oxygéne

cm2) et i1 est nécessaire d'éliminer

— e

soigneusement tous les phénoménes pouvant
Fig. 31 Vorialion de I'énergie de surface y inhiber la creissence. On utilise alors
du FeSi avec la concentration en oxygéne
( Schéma) d.qprésav‘ des alliages trés purs réduits & une

faible épailsseur, quelguefois polis.
La différence d’énergie superficielle entre les plans cristallins n'est pas
suffisante pour provoguer la texture ; elle permet de sélectionner le plan (4100) paral-

lele & la surface mais laisse la direction [001] libre dans le plan de la téls.
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Le plus souvent pour obtenir 1t'alignement des directions [DD?] on lamine une
en texture Goss ; les composéntes de lea texture d'écrouissage conduisent par

N

tallisation & quelgues grains (100) [001]. On favorise ensulte la croiessance

recris-

seEcan-

dalre de ces grains par un cholx judicieux de 1'atmosphére de recuit (addition d’oxy-

gene, H,S ...)38

Le résultat de ce progédé de fabrication se révéle excellent, la pureié du

métal associlé & la texture conduit & des propriétés magnétigues remarquables.

Malhsu-

reusement ces aciers ne semblent guére avoir dépassé le stade du laboratoire®® 3%at

ne sont obtenus facilement qu'en faible épaisseur.
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3a&me PARTIE : L'ADDITION D'ELEMENTS D'ALLIAGES A UN FE-SI A L'ETAT SCLIDE

LES ACIERS GOSS FeSi + Al

Trols qualités nous sont apparues fondamentales pour un acier & usage
glectrotechnigque : la texture, les constantes électromagnétiques et la pursté.

Nocus avens noté la pauvrets de nos connalssances sur les phénoménes
de recristallisation et c’est certainement ce gui expligue la prudence avec la-
guelle on entreprend des travaux dans ce domaine malgré l'enjeu.

La pureté des prodults a toujours été tributaire de la technologie
du moment et on voit mal comment elle pourralt s'en libérer.

Enfin le monopale de 1'alliage FeSi 3 % ne peut manguer de surprendres.
En fait 11 s'agit d'une impasse technologique. Les FeSi plus concentrés en sili-
cium ne se laminent pas & froid et ne peuvent conduire facilement & des produits
texturés..La réactivité de 1'aluminium rend la métallurgie des FeAl difficile st
cn s'interroge encofe sur la possibilité d'obtenir une texture prondncée avec
ces alliages.

Devant ces_difficultés nous avons cherché & renverser la chronologie
nous donner d'abord la texture, modifier ensuite les propriétés électromagnétigues
de 1'alliage. Le but p;incipal est d'accroitre la résistivité pour abailsser les
pertes, mais la variation d'autres caractéristigues électromagnétiques peut Etre
gussi intéressante (baisse de 1'anisotropie).

La méthode consiste & déposer sur un acier texturé un €lément d'alliage
convenable (Si ou Al) et & contrfler les propriétés électromagnétiques de cet acier
par la diffusion en phase solide de 1'élément ajouté. Ce traitement se présente
comme un edditif aux processus habitueis de fabrication des aciers texturés et peut

s'appliquer & tous les produits indépendemment de leur mode de fabrication ou de

leur texturs.




...50_.

Ch. VI : L'ADDITION D'ELEMENTS D'ALLIAGE A L'ETAT SOLIDE,

s SES CONSEQUENCES

VI.1. PRINCIPE DU TRAITEMENT

La modification des propriétés électromagnétiques de 1'alliage par
dépdt et giffusicn an phaée golide d'un élément d'alliage impose de travailler
sur des produits minces pour atteindre une fractien raiscnnable de la plaque.
Le traitement s’'effectus sur les tHles dans leur épaisseur définitive de 0,35 mm.
Celles-ci sont plaquées sur chacune de leurs faces par une mince
couche d'élément d'alliage (fig.32al. On soumet ensuite ces plagues composites
& un recuit convenable. L'élément d'allliage déposé en surface diffuse vers 1'in-
térieur de la matrice et en modifie les proprietés électromegnétiques. Les courbes
de ccnecentration en élément d'alliage dans une section droite des téles apras

diffusion sont représentées schématiguement Tig.32b

-a 0 +4 -a. ] +a

®

fig-32 Reépartition de I'8lément d'alliage dans I'épaisseur d'une tdle

@ aprés placage ® aprés diffusion

La résisiivité de 1'alliesge, dans les faibles concentrations, est

proportionnelle & la concentration de 1'&lémant ajouté (fig.2B) et suivra une
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variation dans 1'épzisseur de la t@le semblable & celle de la cancentration,
avec un maxima & la surface de la tdle ol les courants induits sont les plus
importants. Cette situation apparait plus favorable qu'une répartition uniforme
puisgu’elle diminue les pertes par courants de Foucault en surface ol selles-ci
scnt maxima.

Existe-t-il une répartition de 1l'élément d'alliage gqui minimise
les pertes 7 Cette répartition est-elle compatible du point de vue structural
avec 1l'obtention d'un matériau magnétiquement doux ?

Four répondre & ces guestions nous chercherons ies répartiticons
possibles de 1'é&lément d'alliasge puis estimeraons la conséguence de celles-c¢i

sur les pertes.

VI.Z2. REPARTITION DE L'ELEMENT O'ALLIAGE APRES DIFFUSION

Supposons une plaque d'épalsseur 2a recouverte d'un dépdt homogéne
e petit devant 2a {fig.32). Aprés un recuilt de diffusion d'une durée t la con-

centration en un point & la distance y du plan médian est une fonction de y et du

temps t solution de l'équation de Fick & une dimension :

]
r
[ ]
ar

D7 = % (81)

<
(a5

D : Coefficient de diffusion de 1'élément d'alliasge dans la matrice

Cly,t) doit satisfaire aux ccnditions aux limites suivantes :

_ Cly.,8) =1 pour ~a<y<-a*+e
Cly,0) =0 pour ~at+esgy<eae-c¢
- Cly,=) = E guelgque sait x

N

Ce praobleme est formellement identigque & celui de la propagation de
la chaleur dans une plague et sa solution s’écrit3?:

- 19
C[y:t) = C + a Z

2.2 a
_ ném , nmy na
© g exp ( = Dt) Z cos >a w/;-e cos ==Y dy (62)
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En posant u = Dt et pour e<<7a

Cly.t) - £ [ 1+ 2 ?_ (-13P cos EIX exp (-p4r? u)] (63)
a E=1 a vy

La fig.33 donne & titre d’exemple Cly) pour queigues valeyrs du paramdtre u.

Concentration

@ u=3.10°

@ u= 3.10°

a 20 g a 0 g g 9 a
fig.33 Courbes concentration -distance pour queiques valeurs du

parametre u=Dt dans une tole plaquee sur ses deux faces

VI.3. CALCUL BES PERTES DANS UNE TOLE A CONCENTRATION VARIABLE

Les pertes dépendent. nous 1'avons remarqué en premigre partie, non
seulement de la résistivité de 1'alliage mals aussi de la configuration des do-

maines, du nombre et de la naturs des parois. Toute modification chimigue ou
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mécanigue de la matiére entrainera évidsmment une évclution das pertes due et
& la Variaticn de la résistivité et & la modification éventuelle des domalnes.
Nous allons estimer cette évolution au cours de 1'enrichissement progressif, 3
l'état solide, par un élément d'alliage.

L'enrichissement superficiel en élément d'alliage méme s'il n'améne
gqu'un accroissement local de la concentration de guelques pour cent risque de
perturber assez séri=zusement 1'état structural du métal au moins sur une faible
épaisseur. Il est assez peu probable que la configuration simple des domaines
en bandes scit maintenue. Cans ces conditions, pour estimer les variations de
pertes par courant de Foucault créees par l'enrichissement superficiel le schéma
des parois en mouvement sg trouve inutilisable.

La théorie clessigue bien qu'inesuffisante peut conduirs & une premiére
estimation surtout si em ne s'intéresse gu'aux variaticns relatives des pertes.
Le calcul se développe suivant la méthode cités en III.1.a. On suppose de plus
gue la variation de concentration n'améne qu'une variation négligeable de 1'in-
duction & saturation.

te champ électromoteur garde la forme E =- a8 Y

o _ _ 1 dt
mais la conductivite o = 5~dépend de la cote y
pulsgue p dépend de la concentration.

Pour des teneurs en silicium ou aluminium infé-
rieures & 7 % 1l'allure des courbes

1
p2g3 + Ap« Cly,t]

n

g (y,t) (64) est donnée fig.34

L'expression de Cly,t) ou de oly,t) se préte mal

au calcul et il est plus commode de remplacer

oly,t ) par un polynome en our chague valeur
fig. 34 Conductivité &lectrique dune placue y n P oLy Yy p q

enrichie en dlament d'dliage par la surface du temps de diffusion c'est-a-dire pour chague

en fonction de | épaisseur. ; . o .
repartition de 1'élément d'alliage.

Nous avons employé pour cette appreximation une méthode classique”o.
Le tableau VI montre un exemple de représentation utilisant la variable réduite

Y = % pour §-= 1 % (accroilssement moyen total de 1 % en élément d'alliagel.

u = Dt T (Y.,t,)

-6

6.10°% | 2,115.10% (1 -0,979 ¥ + 6,82 Y2 + 13,4 ¥+ 7,09 Y*)

3.10°% | 1,984.10%(1+0,025 Y - 0,944 ¥* + 0,869 Y*-0,19Y*)

Tableau I Exemple de polynomes d approximation de O'(Y.I'n)
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Les pertes par courant de Foucault dans la tdle & répartition inhomo-

géne de 1'alliage s'éecrivent

1
Wy = 2 o (952 f (1 +aY + BYZ + ...)v2 gy (65)
o]

alors que dans un alliage homogéne on écrit avec la variable réduite Y

- dB, o Lo
W =20 (55 l Y2 gy (66)

La comparaison de ces deux intégrales pour différentes valeurs du
parametre de diffusion permet d'estimer 1'amélioration relative des pertes par
courant de Foucault et finalement d'obtenir, & une température de traitement
donnée, l'évolution des pertes en formcticn das durées de recuit. La fig.35 montre
le résultat de ces calculs dans le cas d'enrichissements en aluminium allant de
0.5 a 1,5 % en poids, ol on note la possibilité d'obtenir une baisse substantielle
des pertes {Jusqu'ad 40 % pour un enrichissement en Al de 1,5 %).

Il faut cependant se souvenir gue le calcul gue nous avons développé
ne s'applique qu'a partir du moment ol 1a diffusion de 1'élément ajouté se failt
dans une matrice peu concentrée ; la résistivité est alors une Ffonction linéeire
de la concentration et la variation d'aimantaticn & saturation avec la concertra-
tion faible.

0] i ] ; T L Sk e B S ml | T T T

0,3

04—

i / ternps de  diffusion |

e ) heures

1 H ! | 1 L v v gl 1 i ! N R SR A
0 1 2 4 10 20 50 100

}"ig. 35 Varigtion  relative des pertes avec le temps de diffusion & 900° C.
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VI.4. LE COMPORTEMENT DES PLAGUES COMPOSITES AU DEBUT DES TRAITEMENTS DE DIFFUSION

Les estimations gque nous avons faites représsntent ce qu'il y a de
plus optimiste. La répartition inhomogéne de 1'aiuminium, au moins dars les pre-
miers stades du traitement, donne & 1'alliage une h&térogénéité chimigue gui favo-

rise la diminution des courants de Foucault mais risque de présenter guelques

complications sur les matériaux réels.

Revenons & 1'évonlution des constantes du FeSi additicnng d'aluminium

fig.25-26-27 et 28

- L'aimantation & saturation Js et la canstante d'anisotropie K1

décrolssent lentement

- Le param2tre cristallin a,croft ainsi que la magnétostriction Ajgg

La baisse de l'aimantation & saturation et de 1'anisotropie vers la
surface de la t8le contribuent certainement &
de surface. C'est en définitive un effet du type p*qui dilue les charges dans
1'épaisseur de la tdle : il est di & la baisse et de K
favorable surtout dans les grains psu désorientés.

L'effet de taille des atomes d'aluminium plus gros en sclution dans
le fer que ceux du silicium epparait moins heureux. L'accroissement du param@tre
cristallin conduit probablesment dans la couche superficielle & des dislocations

et des champs de contraintes. L'effet de ces contraintes sur lss propriétés magné-

Y

diminuer les effets magnétostafiques

’ et de JS. I1 devrait &tre

N

tigues n'est cependant pas commode & estimer car on imagine difficilemant leur

répartition.

Le cas d'une tdle réells avec sa rugosité superficielle due aux rayures

de laminage est encore pire. Les dépdts d’aluminium 2pousent la surface et las

courbes isoconcentration dans les premiéres phases de la diffusion suivent sa

rugosité.

]

24

~& N B f
= ~—— __trace d'une paroi
(1) Zone enrichie en Al de Bloch

(® Zone moins riche en Al

fig. 36 Diffusion dans une téle & surface rugueuse (schéma)

/
, l lignes 3
’ disocencentration

La fig.36 donne une image idéa-

lisée de la situation et montre qu'il
pourra se produire vers la surface,
dans le sens de propagation des pa-
rois, des zones enrichies en alumi-
nium avec un paramétre cristallin
plus grand, nous dirons dilatées

et d'autres comprimées.Cette inhoma-
géngité alternés de la concentration
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en aluminium s'amortira évidemment au cours de la diffusion. Cependant dans les
premiers stades du traitement ells peut contribuer & une modification importante
de l'énergie magnétostatique et de l'énergie magnétoélastigue conduisant & une
complication locale des domaines et & une plus faibie mobilité des parois.

Il apparait finalement gue les estimations faites sur 1'évoluticn des
pertes ne peuvent prendre un sens gue dans un alliage ol le gradient de congen-
traticn laisse la zone superficielle de la tdle peu perturbée. Dans les premidéres
phases de la diffusion la situation apparalit tellement complexe .gu'on ne peut que

s'en remettre & 1l'expérience pour l'étudier méme sommalrsment.
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Ch. VIT : PREPARATION ET TRAITEMENT DES ECHANTILLONS

L'addition d'un &lément d'alliage par la surface & une t8le d’acier
au silicium est ume opération trés voisine du rev8tement métalligue des surfaces
ou de la cémentation. Il en différs cependant dans son objectif. I1 se trouve
alars gque les &léments les plus intéressants pour modifier les propriétés électro-
magnétigques des aciers ay silicium n'ont été gue peu utilisés ailleurs.

Cette situation nous a condults & envisager la préparation d'alliages
enrichis par la surface avec du silicium ou de 1'aluminium. Nous ne traiterons
icl que des aciers enrichis par l'aluminium. Les aclers enrichis au silicium s'éla-

borent par réduction sur 1'acier 4'un composé chloré du silicium®l 42,

VIT.%. MATERIAU OE DEPART

Le processus de fabrication ds l'acier en texture Goss comprend une
sérle assez complexe d'opérations. Le tableau ci-dessous les résume et permet de

situer l'aluminisation dans cette chronologie.

1 Elaberation de I'altiage FeSi & 3,2 % de Silicium.

2 |Lominage & chaud, puis @ froid en téle de 0,35mm d” épaisseur.

3 Décarburation par une phase vapeur Hz-Hzo.

4 |Recuit final & 150°C.

Tablequ MIT Scheéema de fabrication des aciers FeSi en lexture Goss.

On note que l'enrichissement en &lément d'alllage de la t6le & son
épaisseur finale de 0,35 mm peut s'envisapger avant ou apreés le recuit final. Ce
sera les deux volets de l'aluminilsation qul n’cnt en commun gue la technologle de
préparation. '

Les tGles gue nous utilisons dans nos expériences se présentent sous
un aspect semblabls dans les deux cas. Ce sont des tOles industrielles de 0,35 mm

d'épaisseur généralement en bandes de 30 x 280 mm? (bande Epstein) ; leur composition




_58_

nominale est 3,2 % Si avec trés peu d'impuretés. Elles nous sont fournies brutes
d'usine et nécessitent un decapage soigné avant le dépdt d'aluminium. Ce décapags
s'effectue dans des bains nitrofluorhydriques concentrés chauffés vers 50°C. Nous

nous appligquons en général & ebtenir une surface de métal propre et brillante.

VII.2. L'ALUMINISATION

Les dépBte gue nous avens envisagés corresponcent grossidremsnt & un

enrichissement moyen de la t8le de 0,5 % & 1,5 % en poids d'élément d'alliage.

VII.Z.a L'Aluminisation par gvaporation sous vide

L'aluminisation par évaporation sous vide constitue la méthods 1la
Plus attrayarte pour réaliser des depdts pPropres sur un support métalligue. Nous
avions & résoudre deux problémes inhabituels lorsgu’on utilise ces méthodes :

- évaporation sur une grande surface : 12 bandes de 3 x 28 om

- &palsseur importante des dépdts pouvant aller jusqu'a 10 voire 20um

d'aluminium

Echantillons.

Mesure du vide.
Chauffage échantillons .
Creuset chauffé par HF

Entree coaxiale refroidie.

Vanne d isclement,

POOEO

HE

Pom—pcge

Fig. 37 Evaporation sous vide.

La fig.37 donne un schéma d'ensemble de l'appareil. Il comprend :

- une enceinte cylindricue de 200 litres avec un groupe de pompage et
de mesure du vide

- une volte éventuellement chauffée sous laquelle les tdles en traite-

ment sont maintenues par 1'intermédiaire d'aimants
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- un cretset en alumine de grande surface chauffé par haute fréquence
et rempli au tiers d'aluminium
Le contréle de la guantité déposge s'effectue par pesée ; un deuxiéme
contrdle de la teneur en eluminium se falt en fin de traitement par analyse chi-
mique. |
Le plus grave reproche gue 1'on puisse faire a ce systeme est 1'irré-
gularitd des dépdts suivant la position des tdles, mais cette imperfection est

inhéraente & la taille des échantillons nécessaires pour les mesures.

VII.2.b., Aluminisetion par feuills

Nous avons parfois utilisé une méthode tres simple d'aluminisation
dont le résultat paradoxal mérite d'étre cité. Cette méthode consiste & faire
des empilements alternés de plagues de FeSi st de feuilles d'aluminium d'épais-
seur convenable, et, & recuire & une température inférieure & 950°C. L'aluminium
passant & 1'état ligquide on s'attend & la soudure des plagues de FeSi. Il n'en
est rien. La fine pellicule d'aslumine (20 & 100A°) située sur le clinquant d'alu-

minium évite le collage et laisse cependant passer 1l'aluminium en se craguelant.

VYII.3. LES RECUITS DE DIFFUSION

C'est un traitement thermique clasaique & des températures comprises
entre 900° et 1150°C au cours duguel 1l'aluminium se répartit dans la matrice de
FeSi. Ces opérations s'effectuent sous hydrogéne ou sous vide dans des fours 3
enceinte en acier réfractaire. Nos fours sont équipés de dispositifs d'extraction
st permettent des cycles trés variés avec maintien des 6chantillons sous atmosphére
protectrice : hydrogéne le plus souvent.

Un soin particulier est apporté & la purificaticn de 1'hydrogene. Elle
s'effectue soit sur zéolithe & la température de 1'azote liguide soit par diffu-
sion & travers des membranmes d'alliage au palladium. Cette derniére méthode nous

est apparue la plus fiable.
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Ch. VIIT : LES MESURES EN COURANT ALTERNATIF : PERTES ET MAGNETOSTRICTION
APPARENTE

Les mesures en courant continy (champ coercitif, courbe d'aimantation)
présentent moins d'intérét pour les aciers & usage électrotechnique que les me-
sures en courant alternatif. Bien ques ncus les ayors utilisées couramment comme
moyen d'etude nous ne les décrirons pas 3 leur pratique étant classigue. Nous
développerons ssulement ici deux méthodes pour la mesure des pertes et de la

maegnétostriction sur des échantillcns de petite taille.

VIIT.1. LES PERTES

La mesure des pertes est un prebleme bisn connu des électrotechniciens.
Cependant la fagen dont elle s'effectus par la méthode classigue du cadre Epstein
est incompatible avec l'étude des matériaux au laboratoire. Dans une premi2re
&tape, nous avons adapté cette méthode pour un échantillon de 12 bandes 30x280 mmZ2,

ensuite nous avons abandonné le cadre Epstein pour ne mesurer que sur une bande.

VIII.1.a. Epstein modifig

l.a méthode Epstein consiste & réaliser

b L__ avec les bandes & mesurer la culasse d'un
d@ @ @ transformateur. La mesure de la puissance
active Pa = VI cos¢ du trensformateur
foncticnnant & vide donne la puissance
& perdue dans la culasse et le culvre. La
@ Echonillon @ Voltméire efficace pulssance dissipée dans le cuivre =t les
(@ Ampificateur @ wattmétre appareils de mesure peut &tre limitée &
@ Veltmétre moyen ©® Sécurite celle du circuit secondaire avec le schéma
fig. 38 Mesure des Pertes : Princlpe de la fig.38

L'étude critique de la mesure des pertas

au wattmeétre permet de définir plusieurs peints & surveiller dans 1a mesure sur

de faibles quantités de matidre.
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Ils se résument ainsi :

- Impédance du circuit d'alimentation aussi faible gue possible

- Coefficient de remplissage des bobinages primaires maximum

- Consommation au secondaire du cadre négligeable devant les pertes

du fer

- Remplissage maximum des bobines du cadre par la matigre & mesurer.

Ltapplication de ces régles nous a conduitséa réaliser un cadre Epstein
capable de mesurer un échantillon de 12 bandes. Le cadre est complété par un cir-

-

cuit de mesure & amplificateur fig.38.

VIII.1.b. "Cadre une bande"

Le cadre Epstein présente dans sa construction un avantage considé-
rable : la mairice sur laguelle on mesure les pertes constitue un circuit fermé
presque idéal. C'est en somme une versicn facilement démontable du tore. Les pro-
blémes de fermeture du flux et de distorsion des ondss se trouvent alors résolus
dans la plupart des cas.

D&s gue 1l'on envisage de mesurer les pertes sur une seule bande, on
est contraint de fermer le circuit par des culasses auxiliaires sinpon deux points
capitaux dans la mesure des pertes ne se trouvent plus respectés

- Uniformité de 1'induction dans la téle

- Variation sinuscldals de 1'induction

Cependant la fermeture du circuit par une matiére auxiliaire amene
deux complications. D'abord les pertes enregistrées par le wattmétre représentent
la somme des pertes de tout le circuit maénétique et il faut en extraire les pertes
réelles de 1'échantillon en estimant les pertes des circuits de fermeture. Ensuite
11 est nécessalre de déterminer la longueur de matidre & considérer effectivement
car la fermsture du circuit s'effectus par recouvrsment de la tfle en expérience
avet le circuit de fermeture.

L'appareil que nous avens construit fig.38 tente de concllier ces
difficultés. C'est essentisllement un transformateur dont la bande & mesurer
constitue le noyau. La fermeture du flux est assurée par deux pulasses en Fe-5i

3 grains orientés avec la direction de laminage paralléle & celle de la tfle &
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mesurer. Les culasses soigneusement mises en forme travaillent & trés basse
induction avec des pertss faibles (20 % des pertes totales). Les alimentations

et instruments de mesure se branchent suivant le schéma de la fig.38

°
P

i

@ Echantillen Culasse de fermeture fixe
@ Circuit primaire et secondaire @ Bobines de mesure de | induction

@ Culasse de fermeture mobile des culasses de fermeture

fig. 39 Schéma de principe du "Cadre une bande”

Les culasses de fermeture du flux consomment une partie de la puissance
totale mesurée au wattmdtre. Pour déterminer ceite correction on mesure 1'induc-
tion de travail des circuite de fermeture par un systéme bobine-voltmétre. Une
courbe pertes du circuit de fermeture en fonction de 1'induction, établie avant
montage, permet de trouver la valeur de la correction.

L'etalonnage de 1’appareil se fait par compargison avec l'Epstein clas-
sigue lui-méme étalonné sur le tore. On sélectionne un lot de 24 bandes aussi iden-
tigues gue possible (épaisseur, poids ...) on mesure les pertes de ce lot au cadre
Epstein. On mesure ensuite individuellement les pertes de chague bande au "cadre

une bande"” et on compare la valeur moyenne de ces 24 mesures & la valeur cbtenue

au cadre Epstein.

Une fagon commode de traduire cette comparaison consiste & déterminer

t

du recouvrement de 1'échantillon par les circuits de fermeture.

une masse active m_ telle gque : m, = Km (mt : masse totalel qui tient compte
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T T T T T T T T T T T

W/kg La pratigue de cet apparsil sur
097+ x h - . N .
aog o= 1B tesle y x{//&\\\L: des tBles de qualités tres dif-

= 5 *
Q:F T i - ’ férentes nous a toujours donné
valeurs Epstein
045 B=1resla . §<2> - . | un excellent accord avec la mé-
&ZT*~—;~ x " ] thode Epstein et une tras faible
nt des bondes dispersion des résultats. La
1 1 1 ] 1 ] ] ] 1 1 1 L
1 2 3 4 &5 & 7 8 ¢ 10 M 12 fig.40 danne un exemple de mesure

. sur 12 handes au "cadre une bande”
fig. 40 Comparaison de mesures au ‘cadre une bande et 4 :

-~

3 comparée & la valeur Epstein.
| * Epstéin .

5 Malgré les trés faibles énergies

mesurées (quelques milliwatts & cos¢ = 10" )les mesures sont reproductibles au pour

gent. pres.

VIII.2. LA MAGNETOSTRICTION APPARENTE

VIII.Z.a. Intérét de la mesure

Nous avons noté en II1.3.b que la magnétostriction apparente était essen-

=

tiellement produilte bar les domaines & S0°. Réciproguement la mesure de la magnétos-

~

triction apparente donne accés & une estimation de la fraction de volume omcupée par

les domaines & 90° dans un échantillon. Cette masure présente un certain intérdt

pour suivre les complications de structures magnétiques qui peuvent apparaltre au

cours destraitements. Nos expériences d'alumirnisation en fourniront 1'illustretion.
La rslation‘{37J permet d’écrire dans chagque grain Goss désorienté de

6 et ¢

AL, _ 3 S e 2
{—L—] = —2'-X~A100[(30526 ‘i‘ Sinze] cos ¢ (BA)

Pour une tdle avec uns certaine distribution des graine la magnétostric-
tion apparente moyenne peut s'écrire sous la forme condensée

AL, _ 3 . . _
{TT) = A100 - K8¢' X {63) ol K8¢ est une constante pour un échantil

lon donné et x la fracticen de volume

des domalnes & 90°.

VIII.Z.b. Appareiilage de mesurs

Les systémes & jauges de contrainte constituent probablement la meilleure
méthode pour mesurer des varilations dimensionnelles de 1'ordre du millioniédme. Ces

méthodes ne sont malheursusement pas utilisables pour suivre 1l'évolutioh de la magné-
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tostriction au cours de traitements thermiques successifs. Nous nous sommes tour-
nés vers une méthode qui n'altére pas 1'échantillon, proposée par Neurath“5. £1le
consiste
- d'une part & prendre une téte de lecture plézoélectrigue pour conver-
tir les déplacements en un gignal électriqgue mesurable
- d'autre part & amortir les vibrations parasites de la tdle par un

film d'huile.

@\U
QL ,
L

5
@ Echantillon Culasse de fermeture
@ Circuil primaire el secondaire Bobine de mesure de |'induction
@ Téte de leciure Sysléme antivibratoire
fig. 41 Mesure de la magnélostriction. Schémo de | appareil .

Notre dispositif expérimental comprend trois parties fig.49

- un systeme antivibratoire supportant 1'appareillage

- un eircult d'excitation de la t8le fermé par une culasse semblabie

& celle du cadre une bande

- un circuit de mesure constitué d'une cellule piézoélectrique portée

par un bras de pick-up.

La cellule est raccerdée & un oscillographe & entrées bas niveauy pour
la mesure. Nous sffectuans le balayege de l'oscillographe par l'induction de 1a
téle ce gui nous permet d'enregistrer simultarément 1le cycle magnétostrictif et
le cycle d'hystérésis fig.43

L'etalonnage de 1'appareil se fait par comparalson avec le signal d’une
Jauge de contrainte dont on connatt parfaitemsnt la relation résistance-longusur.
On sglectionne des tAdles de magnétostriction apparente croissante sur lesquelles on
place une jauge de contrainte. Ces t8les sant enstite mises en expérience dans le
dispositif et on enregistre le slgnal étalon donné par lg Jauge et le signal do 1a
cellule piézoélectrique pour différentes inducticns altermnatives c'est-a-dire dif-

férentes magnétostrictions epparentes.
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La mesure du signal alternatif de déségquilibre du pont préalablement

en courant continu est faite par détection synchrone pour s'affranchir

des paresites électriques.

-

T T T T I T La fig.4Z dorne le résultat de cet

L - .
éf‘x106 étalonnage.

Les mesures bilen gue simples en appa-
rence nécessitent une certalne prudance
gn raison des parasites gui peuvent
troubler les mesures.

- Parasites électriques inévitables avec
les faibles signaux donnés par la téte
piézoélectrique.

Pour une tble Gess ordinaire mesurée
x o tole Goss & 1,5 Tesla le signal de sortie est
x x tale non orienté _ de l'ordre de 0,5 mV pic & pic.

- Parasites m&canigques : vibrations

mv mécanigues et acoustigues

i L L ! L ! - Parasites dus aux Gchantillons. S'ils

0

2 £ 6 8
ne sont pas parfaitement plats, le

fig. 42 Courbe d  élalonnage du systéme  de champ et 1'aimantation ne restent plus

mesure de

la magnetostriction . . . e
d paralléles. Les masses magnétiques de

surface changent de sens avec le chemp. L'effort &lectrodynamique parasite dans le

plan de la tdle, db & 1'action du champ sur ces masses, prend la méme fréquence

que 1'effort magnétostrictif et ne peut &tre filtré. Fort heureusement le comporte-

nent des parasites électrodynamiques est différent de celuil des effets magneios-

trictifs en fonction de l'induction de travaeil ce qui permet de les diagnostiguer

mais pas cependant de les éliminer.

fig.

Echelle verticale Induction B
1 division « 1 lesla
Echelle horizontale Champ H
1 division =« 3 Oe
Echelle horizontale Magnétostriction 8L
1 division a 2.1077 L
Fréquence du champ d” éxcitation: 50 Hz
Bm = 1,5 tesla {a droile)
Bm = 1,85 tesla (a gauche)

43 Cycles dynamiques d° hystéresis et de magnélostriction dune tole Goss




La fig.43 donne un exemple d'enregistrement sur une t&le Goss de
cycles d'hystérésis et de magnétostriction pour des excursions d'induction de
: 1,85 Tesla. Avec simultanément B(H) et BEAEJ on pourralt penssr avoir des infor-
mations sur les processus d' almantation;en Falt la fig.44 montre que la situation

n'est pas simple =t ne permet guére de dépasser le stade des EBnéralités.

As

Bm L

(7@ @ Retour des moments vers la

direction [001]

@ ® Mouvement des parois a 180° avec
réarmangement el croissance des

domaines g 90°

H -
@ m (3 Mouvement des pareis a 180° sans

modification des domgines a 90°

A
@ i Inverse de @(pente opposée)

® Diminution du volume des domaines

a 90° (— >a) ¢! rotatien des mo-

menls vers le champ é..‘:. <0

1 @ -&_@ (penre difféerente de (1) et dephascge

entre B et A—LL.

fig. 44 Schéma des processus daimantalion possibles qu cours des cycles de ja Fig.43

VIII.Z2.c. Fiabilité de la mesure

Nous avons remargué que 1l'excitaticn d'une tdle 3 une fréquence f induit
des efforts électrodynamigues 3 une frequence 2f identique & celle de la magn&tos-
triction apparente. Pour réduire cas parasites 11 faut disposer d'une t8le tras
plate et la plaguer sur une surface avecun fim d'huile. On n'a cependant aucune
garantie de mesurer ssulement les effets magnétostrictifs de la téle. La situation
expérimentale d'une t8le longue, mince et flexible est trés defavnrable et constitue

le probléme majeur de cette mesure.
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Nous pensans gu'il faut &tre prudent avec ces mesures et snregistrer
les cycles-de magnétostriction et les cycles d'hystérésis & 1l'oscillographe pour
Juger de la vraisemblance de la mesure. Il apparait indispensable enfin de faire
une mesure sur chague face de la t8le et de ne retenir que les tdles qui donnent

des valeurs cohérentes.

Malgré les précautions prises il ne semble pas que cette méthode puisse

prétendre & une précision meilleure que 5 %.
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Ch IX : ETUDE EXPERIMENTALE DE L'ADDITION D'ALUMINIUM A UN Fe-Si EN PHASE SOLIDE

L’étude expérimentale de 1'addition en phase solide d'aluminium & un
Fe51 se trouve simplifiée par les propriétés générales de la diffusion. La concen-
tration dans la tdle aprés diffusion qui d&finit les ceractéristiques électraoma-
gneétiques, ne dépend que du paramdtre u = Dt. Il suffit d'étudier les phénoménes
a une température ol les expériences sont commodes pour connaftre le comportement
de l'alliage pour toutes combinaisons du temps et de la température.

Pour le couple FeSi-Al, 800°C, constituz le compromis le plus evanta-
geux ; les durées de recuit sont de l'ordre de 1'heure et les complications tech-
nigues minima. La plupart de nos traitements ont eu lieu & cette température.

Dés les premiéres expériences le comportement de 1'alliage enrichi
en Al s'ast montré moins simple gue prévu. Nous avens distingué grossidrement
deux étapes

- L'absorption de 1l'aluminium par le FeSi avec formeticn d'une couche

superficielle riche en Al

- La diffusicn de 1'aluminium dans la matrice.

Nous étudierons ces deux phases de 1'aenrichissement en essayant de

dégager leur influence sur les propriétés magnétigues de 1’alliage.

IX. 1. L'ABSORPTION DE L'ALUMINIUM PAR LE FeSi

IX.1.a. Quelgues propriétés du FeSi plagué apres diffusicn & 900°C

Les échantillons utilisés pour ce travail préliminaire sont plagués
d'une couche d'Al de 5 & 10um correspondant & un enrichissement moyen en aluminium
de 0.5 & 1 %, Nos observations ne débutent effectivement gu'aprés des recults d'uns
heure environ & 800°C. Nous nous trouvens alors devant un produit trés dur en sur-
Tace. Sur une profondeur approximative de 10um la dureté vickers s'éléve 2 600 H.V.

alors que dang la matrice & cosur la dureté vaut seulement 200 H.V. Les tdles sont

cassantes et ne supportent pratiguement aucun pliage.
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fig. 45 Pertes et . cheamp coercitif d'un FeSi aluminisé au cours de recujts

de diffusien & 900° C .

Le comportement magnétique de ces tdles est aussl décevant gue leurs
propriétés mécanigues. Le champ coercitif et les pertes s'élévent a des valeurs
considérables dés le premier recuit (fig.45) pour décrocitre ensuite lentement sans
Jamais rejoindre la Vaieur initiale de la matrice. La dureté superficielle et la
fragllité suivent une loi éemblable.

Ces observations amenent & soupgonner la formation en surface d'urne
nouvelle phase gui se décompeserait au cours des recults. Cette hypothése est plau-
sible puisgue l'on a en contact au départ du fer pur et de 1'aluminium pur qui

peuvent thermodynamiguement conduire & tous les composés présents dans le diagramme.

Une coupe & S00°C du diagramme de phase FeAl (fig.46) montre gu'il exlste au moing

trois possiblités. Cependant ni par microscopile, ni sur les diagrammes Debye et

Scherrer nous n'avons pu mettre en évidence sur nos échantillons 1l'existence de

nouvelles phases.

Nous en avons conclu gue

- Scit les composés du diagramme FeAl se forment au début du traitement et sont déja
évancuils au moment de nos observations

- Soit 1ils ne se forment pas parce-gue leur domaine de stabilité est trop étroit

ou la quantité d'aluminium trop faible.




IX.1.b. Analyse de la concentration en Al dans

10 20 40 40 . e
N A S A I O B T en poids | o)
1600~ - 1'épaisseur de la tdle
1539" liquide
140041500 o + liquide -
Pour préciser la phaze d'absorption de 1'alumi-
1200f . R . RV .
nium par le FeSi nous avons étudié 2 1la micro-
1000 sonde electronique la répartition de I'aluminium
dans l'épaisseur de la tdle. La fig.47 montre les
800 résultats et confirme 1'absence des composés dé-
finis du diagramme de phase méme pour des recuits
600 trés courts.
400 . .
IX.1.c. Etude microscopique de le surface en
<00 lumiére polarisée

) e ‘ Les pertes mesurées sur nos & i 3 1-
fig. 46 Diagramme déquilibre des P u hantillons alumi

) . T i=8g 5] trés élevées. Po : i
dliages Fe Al " aprés . nisas sont tr el 5. Pour en trouver la raiscn

nous avons comparé les structures en domainesdes FeSi

10 l seuls et des FeSi sluminisés. Une modi-
% Al tication méme faible de la merfection

°r Recuit @ 900°C ! des cristaux conduit presque toujours

al x nmn@erque(woamm%¢nam@_ a une complication de ia structure en

o 1 heure domaines.

7| & 3 heures | Nous avons réalisé ces expériences sur
des grains aluminisés sur seulement la
moitié de leur surface puis recuits et
polis.

La partie aluminisée (fig.48) montre

a l'intérieur des grains du FeSi d'ori-
] gine un réseau trés serré de Joints de
grains, et, fait penser & la transfor-
mation de phase 1nvoquée en IX.1.

— Cependant un examen attentif montre

qu'aucun de ces joints de grains ne

0 | 50 '150 150 200 modifie la direction des parois dans le

. . rain blen orienté ; ce qui indigue une
fig. 47  Courbes concentration ~distance Fe Si + Al 1% Erain g q

faible désorientation entre les petits
(x) Les analyses ont été faites par Mr POYET du Centre de Recherche CREUSOT-I.OIRE & UNIEUX.



grains. La dimensicn de ces scus-grains
augmente avec la durége du rscuit & 800°C
gt simultanément la netteté des Joints

s'affaiblit. Pour des recuits & 1000°C

0,5mm

le phériomgne n'est visible gue dans les
premigéres heures du traitement.

IX.1.d. Etude aux Rayons X(XJ

Fig. 48 . Partie supérieure: sous joints et
Pour précisser la structure interne et la

domaines dans un Fe S daluminisé
el recuil 4 heures & 900° C désorientation des grains formés au cours
« Partie inférieure : FeSi seul de l'aluminisation i1 faut avoir recocurs
aux rayons X. Nous evons utilisé le méthode de Lalls par transmission dans ses deux
variantes proposées par Guinier et Tennevin“?. Celles-ci permettent de donner d'une
part une image du cristal, d'autre part une estimation de la désorientation des socus-
grains.
La fig.49 donne 1l'image en lumiére polarisée d'un grain étudié aux Rayons
X o0l 1'on reconnait la frontidre d'aluminisation, les scus-grains et les domaines
magnétigues.
ta fig.50a représente une tache de diffracition intense cheisie prés du

centre du diagramme de Lalle haute résolution orienté suivant [110] ;3 la fig.50b situe

la zone irradiée de 1'échantillon. On remarquera sur la fig.50a la différence consi-

dérable de contraste entre la région aluminisée et le FeSi seul. Il n’apparailt qu'une
désorientation trés faible entre les différents sous-grains gqui est bien traduite par
1'irrégularité du bord droit de la tache. A l1l'intérieur de la tache cependant on re-
connalt mal les motifs des sous-grains et 1l n'est pas évident que leur désorientation
relative contribue seule eu contraste. La différence d'absorption des rayons X consé-
guence d'une répartion irréguligre de 1'aluminium dans 1'échantillen pourrait parti-
ciper au contraste.

Les images de cette tache (013) 3 la focalisation sont données fig.51a et b
et la position correspondante des faisceaux incidents fig.51c. La fig.51a dans sa
partis inférieure représente la matrice FeSi seule et dans sa partie supérieure la

matrice et le bord du dépdt alors gue la Tig.51b ne représente gue le FeSi aluminisé.

(x) Ces expériences ont été menées en collaboraticn avec Mr J.C MARMEGGI du Laboratoire

R.X de GRENOBLE
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On peut calculer en tenant compte de la géométrie de 1'appareillage

une désorientaticn des sous-grains de 1.5 & 2 minutes pour la matrice et de 8 3

10 minutes pour les dépbdt.

IX.1.e. Interprétation gualitative

Toutss nos observations contribuent & rejeter la formation de phases
intermédiaires au cours de 1'aluminisation. Il semble plus‘plausible d'invoquer
la facteur de tallle ¢ge 1'atoms d'aluminium dont le rayon est supérieur de 15 %
8 celul du fer. L'introducticn d'un atome d'aluminium dans le réseau du fer pro-
duit dee contraintes internes. Celles-ci indulsent des dislocations qui au cours
du recult tendent & prendre une conflguration stable en abus-grains.

Les contraintes et les dislocations peuveant rendre compte au moilna
partiellement de la dureté mécanigue et magnétigue ohservées au début du traite-
ment. Leur variation au cours des recults est naturellemsnt 11ée & 1'homogénéi-

sation de 1'aluminium.

IX.2. LA COUCHE DIFFUSEE FeSi-Al

Au cours des recults de diffusion nous avons noté sur certains allliages
enrichis en aluminium une corrélation entrs la vitaesse de refroidissement st les
pertes ; celles-ci sont d'autant plus &levées que le refroldissement est plus lent.
Ues essals de trempe & différentes températures montrent gue ce phénomene ss mani-
feste guand on refroidit les échantillons au-dessous de 800°C. Son amplitude mesurée
par l'accrolssement des pertes, croft guand la vitesse de trempe diminue et devient
maximum pour un refroldissement lent, ce gul exclut d'invoguer les contraintes de
trempe comme explication.

Cette dégradation des pertes paut 8'expliquer par la précipitation au-
dessous de 600°C d'une nouvelle phase. L'une des possiblités, compte tenu de naos
conclusions précédentes et du diagramme FeAl (Fig.46] pourralt &tre la fermation du
compoeé ordennd F93A1 ou Fea (54, Al) peu ou pas magnétiques.

L'étude aux Rayons X d'une poudrs errachés per meulage superficiel d'un
gchantillon enrichi & 0,6 % Al st recult 3 heures & 900°C n'a pas montré de raies de

surstructure. nettes. Ce résultat 8'explique peut-8tre par les conditions dy prélave-

ment guil arrache & la t8le essentisllement du FeSi, de l'alumine d'oxydation et un
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Tache {013} & la focalisation; enregistrement sur Fitm
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0, 5mm

fig. 50a

fig. 49
aux R.X. fig.50 . Echanlillon aluminisé & 1% sur la parlie

image en lumiére polarisée du grain étudié

droile et recuit 3 heures & $00° C.

Détaii de la tache de diffraction {013)

Lale transmis haule résclution.

fig. 50a
du diagramme de
Partie gauche: Fe Si seul; partie droile: Fe Si + Al 17
recuit 3 heures & 900°C. Enregistrement! sur  plaque

rucléaire liford type L 4.
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Fe Si seul

Fe Si qgiuminisé

trace du support de polissage (visible ﬂ9.49)

CICIOLC]
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fig. ¢
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peu de FeaAl noyé dans le prélévement, st, rejoint les cbservations de Rimlinger“a.
Des essais de vieillissement magnétique nous aménent par allleurs & repous-
ser la formation accidentelle d'un carbure.
Nous avons précisé le rdle et la nature de la précipitation par la mesure

des pertes et du champ coercitif au cours de vieillissemants & différentes températures.

[ | |
champ coercitif peries
m Oe ' W/kg 440

Ces expédriences se déroulent

en trois étapes :

150
- Mise en solution par un

-~

—~ recuit & 700°C ce 10 minutes

champ___coercitit suivi d'une trempe & 1°C/aan

~1,08 ,
environ

4 - Vieillissement une heure 3

une température inférieure
hos a4 la température d'ordre
100 - Mesure du champ coercitif
et des pertes.

1,04 Les résultats sur un alliage

FeSi,Al 0,6 % sont mentionnés
fig.52 et paraissent en accord

102 avec 1'hypotheee de 1z for-

termpérature mation de FeBAl. Sans avoir
degrés C approfondi la cingtique du
! I i phénoméne, 11 semble que la
300 350 . 400 4£50 500
forme des courbes s'expligue
fig. 52 Effet de divers vieillissements de une heure sur par le ralentissement de 1a
un  Fe Si 046 /4 Al recuit 3 heures & oapn° C. diffusion de 1'aluminium &

basse température et la modificaticn de la taille =t du nombre des domaines ordonnés

au~-dessus de 350°C,

IX.2.b. La structure d'orientation magnétique

De nombrsux alliages ferromagnétigques binaires sont sensibles aux traite-
ments sous champ. On interprate®? geénéralement ce phénoméne avec un moddle de liai-
son dirigée ol les atomes A et B de 1'alliage sont supﬁbsés former_des agsoclations
AA, BB et AB : les paires. Ces paires sont normalemenf distribuées au hasard suivant
toutes les directilons cristallographiques principales et ont 1a méme énergie. Cepan-
dant si 1'alliage est ferromagnétique il appara?t une contribution magnétique a 1'éner-
gle des palres fonction de l1'angle entre 1'aimantation locale et 1'axe des paires. lLe

solide tendra & minimiser cette énergie supplémentaire par redistribution de g28 atomes.
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fig. 53 a fig. 53 b
Hez 263 mGe H.z81mQe
50 _ 50
Wy g 1,20W/kg W, §=0,88\/kg

fig. 53 Cycles d” hystéresis dun Fe Si+0,5 Yo Al recuil 3 heures a 900 C
fig. 53a aprés recuit de diffusion seul. (900'(: - 3 heur‘es)

fig. 53 b aprés recuit de diffusion el recuit sous champ 50 Qe, Sminutes, a 600" C
e trempé a 4°C/mn.

Matrice de départ : H_= 68 mQe, W] = 0,9¢ W/kq.

fig. 54a Fig. 54b

fig. 54 Medification des demaines par recuit sous ciamp  sur un Fe Si + 1 % Al
recuit 1C heures a 900° C .
fig. 54a aprés recuit de diffusion seul. (900" C - 10 heures )

Fig. 54b apres recuit de diffusion el recuit sous champ (voir cycle de traitements ﬁg.ScS)

Au cours d'un recuit au-dessous du point de Curie dans un champ magnétique capable
de fixer le sens de 1'almantation dans tout le solide cette réorganisation des paires,
si elle peut avoir lieu, conduit & une faible anisotropie uniaxiale appelée surstruc-
ture d'orientation magnétique. Dans des alliages bien texturés ol 1l'aimantation est
parall&éle & la direction de laminage, un recuit avec ie champ dana cette direction n'a
aucyn effet, mais 1l'effet du recuit sous champ deviendra sensible pour les tdles a

texture médiocre dans lesguelles il permettra d'abaisser le volume des domalnes a 80°
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par accroissement de l'anisotrcpie suivant la direction de laminage.
Les aciers au silicium enrichis en aluminium répondent aux traltements sous
champ avec une amplitude énorme. lLa fig.53 montre le cycle d'hystérésis et la valeur

des pertes d'un FeS1 0,5 % Al recult trois heurss & 900°C puls tralté sous un champ
effectif de 50 Oe 5 minutes & 600°C suivl d'une descente sous champ & 4°C/minute.

La fig.54 illustre la transformation de la structure magnétigue qui se
produit dans certains grairs au cours du recuit sous champ. La fig.54a montre un
grain avec en surface dec domaines complexes probablement induits par les tensions
dues & la diffusicn de 1'aluminium. Dans la fig.54b cette configuration a &té rempla-
cée au cours du recult sous champ par des parois & 180°.

Ces modifications de la structure magnétique lors du recuit sous champ
trouvent leur explication dans la variation des constantes d'anisotropie avec la
concentration en aluminium et la température.

L'anisotropie magnétocristalline décroit avec la concentration en alumi-
nium fig.27 et n'est plus suffisante pour maintenir une structure en bande dans la
partie superficielle de la matrice perturbée par 1'addition d'aluminium. Par contre
1'anisotropie induite des FeSi~Al nmetiement Plus importente que celle des FeSi peut
transformer la structure superficielle complexe en une structure en bandes & la tempé-

rature du recuit magnétigue ol les contraintes sort déja relichées.
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Ch.X : MODIFICATION DES CARACTERISTIQUES ELECTROTECHNIQUES DES ACIERS GOSS
PAR ENRICHISSEMENT EN ALUMINIUM

A.1. DEFINITION O'UN TRAITEMENT

\
L'étude sommaire des pha8noménes associés & la diffusion de 1'aluminlum
dans le FeSi nous a montré que 1'enrichissement par la surface en élément d'alliage
s'aocompagne de complications qui peuvent complétement dissimuler 1'action favorable
de l'accroissement superficlel de la résistivité. Il est fondamental,pour é&tudier
expérimentzlement 1l'effet de cet accrolssement de résistivité,de se libérer le plus
possible des phénomenes secondaires. Malheureusement certains comme ies perturbations
amenées par la diffusion sont 1liés & la nature méme du procédé et foree nous est de

les tolérer en remarguant toutefols qus leur influence s'atténue & mesure gue la

répartition en aluminium devient plus homogéne.

X.1.a. La formation simultanée duy composé ordonns FeBAl et de la

La précipitation du composé ordonné FeaAl au cours du refroidissement
est liée & lg mobilité de 1'aluminium dans le fer, il est facile de la limiter.
L'établissement de la éurstructure magnétique dépend aussi de la mobilité des atomes
d'aluminium dans la méme gamme de température. Ces deux phénoménes seront donc en
compétition au cours du recuit sous champ. Il est intéressant pour tirer parti du
raecuit sous champ dans 1l'améliocration des pertes de connalitrs le résultat de cette
rivalite & différentes températures. La fig.55 montre la diminution des pertesiau
cours de recuits de mise en ordre sous champ. Ces recuits sont pratigqués sur un al-
liage désorienté & 700°C et trempé & 1°C/sec. Le champ effectif appligué dans la
direction de laminage vaut 50 Oe. Le traitement sous champ dure une heure et s'achéve
par une trempe & 1°C/sec. La courbe en traits mixtes rappelle d'aprés la fig.52 le
rdle de la mise en ordre cristallographigue seule au cours:du méme recuit sans aucun

champ magnétique.
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fig. .55 Variation des pertes avec la température ‘ pour un recuit sous
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fig. 56 Schéma dea traitements

thermiques

L'examen de la fig.s55 permat
d'imaginer des traitements ther-
miques susceptibles de limiter

la précipitation de FasAl pendant
le recuit sous champ. Ce sont par
exemple ceux de la fig.56 gue nous
avons systématiquement appliqués

& nos &chantillons.
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X2, RESULTATS EXPERIMENTAUX

Nous avons &tudié sur des échantillons & différentes concentrations en
aluminium le comportement des pertes & 1,5 Tesla au cours de recuits de diffusion
a 8900°C et 1000°C suivis ou non d'un recuit sous champ. La fig.57 montre sur deux

alliages enrichis & 1,4 et 1,48 % Al un exemple typigue de résultats obtenus.

1)6 } T 1 1 b b i L i T s { T 1 T P
partes
M/ / kg
15+ =
Recuit a 900" C e o Recuit de diffusion seul.
(A1:1.4'/.) A o Recutt de diffusion suivi d un
14 recuit sous champ. 7
1,3
12
Recuit a 1000°C
- (Alz1,487.)
10 -
ook - ‘®
(‘D Pertes avant aluminisation (éch. recuit g 1000°C ) durée du recuit de diffusion
08 (@) Pertes avant aluminisalion (éch. recuit @ QDO'C) l heures
1 i 1 A L 1 dol i 1 1 i 1 H 1 e 1 1 1 A L L L | -
1 10 100

fig. 57  Variation des ' pertes avec la durée du recuit de diffusion
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Il est intéressant de remarquer l'eécart entre les courbes avant et
eprés recult magnétigue qui présente un maximum entre 5 et 10 heures de traitement
en accord avec les mesurass de magnétocstriction apparente fig.568. La fig.58 illustre

le role du recuit scus champ dans 1'&limination des deomaines & 90° de 1'aimanta-

tion principale.

N .I ' i 1

(T)c pour Bm; 1,5 tesla
Aliage FsSi enrichi & 1,6 Y. en Al
105 |- el recuit @ 900° C. -
o Recuil de diffusion seul.
& Recuit de diffusion suivi dun
recuit sous champ.
107 -
&Pagne!-osrr“icti‘on oppc;@n!e
avant aluminisclion.
durée du recuit
heures
:}O“‘? | | | l
5 10 15 20 ' 25

fig. 58 Magretostriction apparente en fonction de la durde du  recuit
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X.3. INTERPRETATION

Les courbes pertes-temps de

A e S|  31?7T§: recuit ont exactement 1'al-
R b, - y B .
A ;;7*“§*5«wf;: lure opposée & celles esti-
v ‘A/‘“‘K S N % .
;_;f?jxlj""'a T méesen VI.3 en supposant la
RS T . .
Lo li' pénétration réguliére d'une

couche homogéne d’'aluminium
dans la to&le.

AU cours du premier recult
& 500°C la fine couche d'Al
évaporée passe a l'etast 1li1-

guide dés BB0°C. Restera-t-

glle sous forme d'une pelli-

@

fig. 59 Surface d’un échanhilion FeSi aluminisé puis

cule liguide ou au contraire

recuit 10 minutes a 900°C cet agrégat de petits cris-
(@ sans traitement. taux se transformera-t-il

@ aprés léger polissage au diamant. ( région en une série de gouttelettes

différente) sous 1'action de la tension

capillaire ? Les images de

la surface d'échantillons polis puis aluminisés et recuits & 800°C (Fig.59) plai-
dent en faveur de la deuxiéme hypothése.

MNous avons confirmé le r&le de ces irrégularités dans la distribution
de 1'Al en surface sur les propriétés magnétiques en comparant une aluminisation
avec passage en phase liquide & une aluminisation unigquement en phase solide,c'est-
a-dire avec ure répartition uniforme forcée de 1l'aluminium.

Nous avons rTéelisé 1'aluminisation d'un FeSi en phase solide par dép&t
sous vide et diffusiocn a 900°C d'ure vapeur FeAl 50-50 atemique issue d'un alliage
5,2 % Al en poids. La courbe des pertes de cet échantillon en fonectilon du temps
de recuit & 900°C est comparée fig.60 & celle d'un échantillon aluminisé par 1'alu-
minium pur et de méme teneur totale en Al.

11 semble raisonrable d’imputer la différence de comportement de ces
deux échantillors & la distribution de 1'aluminium dans 1’alliage. Le FeSi plaqué
de FeAl n'a pas d'irrégularité de concentration en Al dans le plan de le tole
les effets magnétostatiques et magnétoélastigues secondaires restent faibles méme

dans les premiéres phases du traitement. Dans le FeSi plaqué d'aluminium la situatic
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st tout & fait cpposée dos que 1l’'on a dépassé la fusion de 1'Al. La tBle FeSi

est alimentée en aluminium Par points ce gqui conduit a une forte perturbation

des propnétés magnétiques de 1'alliage.

1 'l T I T | T L) T ! T [ L] l
pertes a 4,5 tesla ’ : J
Wikg

@ Fesi+Al 1%

e Recuil de diffusion seul,

4 Recuit de diffusion e recuil sous champ.
@ FeSi+Feal 50-50 (Al total x 1% )

0 Recuit de diffusion seu!.

O Recuil de diffusion el recuil sous champ.
@ Pertes avant aluminisation (éch. FeSi+AI)
@) Pertes avant aluminisation (éch. Fe Si + FeAI)

e

1,0 = — , — — . . N— T . ——

. e © -
) durée du recuit
heuras

0,8

fig. 60 Pertes en fonction de la durée du recuit a 900°C

N

Ce modéle fournit également une explicaticon simple & 1'effet conside-
rable du recuit scus champ sur les pertes. Les zones riches en aluminium sont les
plus perturbées mais leur Fforte concentration en aluminium rend le recult sous

éhamp trés efficace. On ne retrouve pas ce résultat avec le FeSi + FeAl.

L'hétérogénéité de concentration envisagée sst-elle la conséquence d'ef-

fets capillaires, de mouillage ou chimiquesd 1'interface ?
i1 est bien imprudent de formuler un choix.
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Ch. XI : ETUDE EXPERIMENTALE DE L'ADDITION D'ALUMINIUM A UN FeSi
NON RECRISTALLISE EN PHASE SOLIDE

Nous n'avons envisagé l'enrichissement du FeS1 par 1Al que pour modifier
les ccnstantes électromagnétiques de 1'alliage ; 1l est avantageux pour ce traite-
ment d'opérer sur la tdle & sa plus faible Eépeisseur. Nous avons alors choisi le
métal dans son état définitif de fabrication, s'est-a-dire un alliage pur et recris-
tallisé en texture (110) [001]. C'est le probleme le plus simple mails technclogi-
guement le moins attrayant.

Cn remargue sur le cycle de fabricetion industrislle de ce produit (tableau
VII) gue 1'aluminisation peut &tre envisagée aussi avant le recuit final. Le recuit
final & 1150°C réaliserait tout & la fols ls diffusion de 1'aluminium et la recris-
tallisation du métal.

Cette modification mineure sn apparence nous place devant un procbléme com-
plexe de recristellisation. Les phé&noménes de recristallisaticn. en particulier 1a
recristallisation secondaire, sont encore mal connus et les thé&ories développées
Jusgu'alors ne visent qu'a organiser un amas considérable de résultats empirigues.

Nous souligherons d'abord les aspects importants de ces phénoménes de cris-
tallisation dans une optigue nouvelle, puis nous envisagerons quelgues résultats

expérimentaux relatifs & la recristallisation des FeSi aluminisés.

XI.1. RECRISTALLISATION ET TEXTURE

XI.1.a. Les théories formelles de la recristallisation>0

On présente le plus souvent la recristallisation sous son aspect clnétique.

On déefinit alors le vitesse de croissance des joints de grains par uhe relation du

type :

<
u

MY, (= + —) (703
P

avec V : vitesse de croissance du joint de grain
M : mobllité du joint de grain

Y, : énergie du joint de grein

pl et p rayons de scourbure du joint en mouvement
2
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Cette formulation décrit correctement la cinétigue de recristallisation
primaires d'un alllage pur mails elle est mal adaptée & la recristaliisation secon-
daire qui se déroule en deux phases.

On admet souvent gue la stabilisation de la matrice primaire nécessaire
a4 une croissance secondaire ultérieure est réalisée par une phase insoluble finement
dispersée dans 1’alliage. La fagon la plus simple de décrire cette stabilisetion
cocnsiste & introduire différents termes de freinage dans (70}.

Cette modification permet dl'interpréter 1'arrdt de la cristallisation
padr un certain diamétre des grains primaires et le croissance ultérieure des grains

eyant atteint la taille critique duand les conditions sont modifiges aux joints.

XI.1.b. La microscopie de la reeristallisation

51 cette descripticn est d'un maniement commode on peut s'interroger sur

sezs fondements.,

| t.e trangfert unitaire des atomes d'un grailn & un autre dans le Jeint de
grain constitue le principal processus de recristallisation. On sait d’autre part
gue la diffusion dans les joints est de plusieurs ordres de grandeur supérieure &
celle des corps massifs. On voit mal alors quelle peut Btre 1'efficacité d'un préci-
pité de treés petite taille ( ~ 1000 A° ) trés vite contournsd par les atomes diffu-
sant dans les deux jcihts créés entre le métal et la seconde phase insoluble.

Il semble par contre que 1'on puisse rattacher & l1a structure réelle des
joints de grain un processus d’inhibition plus plausible®l752, te joint de grain
s'étend sur deux & trois distances atomigues et on le représente par une répartition
de sites vacents gui dépend de la désorientation entre les deux cristaux veising.
Dans ces sites, ou dans leur voisinage, les conditicns énergétiqﬁes pour des atomes
insolubles (S, Se etc ...) sont différentes de celies du cristal lui-méme. On peut
alors trouver une structure de moindre énergie ol ces atomes étrangers, soit saturent
les lacunes, soit reléchent les contraintes du joint. Le potentiel chimique de ces
atomes sera alors différent en ces points de ce qu'il est dans la masse du cristal.
On peut méme extrapoler jusqu'’a uns variation de ce potentiel en fonction de la dé-
sorientation des grains.

Pour les échanges de matidre entre grains les atomes figés dans le Jjoint
de grain créent un véritable écran au transport des atomes de l'espece qui eristal-
lise. Ce mécanisme est effectivement actif dans le cas des FeSi contenant des impure-
tés de S, Se, Te®3.
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L'inhibitdicn par une seconde phase, par exemple ie MnS, psut s'envisager
comme une inhibition en phase dissoute : la guantité de soufre en solution dans un
FeSi en équilibre avec le précipité atteint des valeurs apparemment suffisantes pour

créer 1'inhibition de croissanced3”SH,

XI.1..c. Seconde phase et texture dans les FeSi : Une hypothése

I1 est commode d'imaginer des processus pour l'inhibitien de croissance
primaire ; le plus vraisembliable parait &tre 1'inhibition en phase dissoute. Par
contre 11 est difficile d'avancer une Ilnterprétation gui rende compte de la forte
anisotropie de crolssance des grains secondalres. On suppose, presgue toujours,
gu'au cours de la cristallisation primaire il s'est formé guelgues trés gros grains
bien texturés gul crolitront ensuite dans les autres par suite de leur effet de
taille. L'expérience ne semble pas confirmer cette hypothése. Cn constate gue beau-
coup de grains croissent dés le début de la cristallisation secondaire, certains
plus favorisés consomment ensuite leurs veisins, ce gui suggére une sélection pro-
gressive.

Au stade de la recristallisation secondalre la t8le est constituée de
petits grains de 0,02 mm enviran dont la structure interne szt bonne. La seule éner-
gie gue 1'on puiasé mettre en osuvre pour des processus ultérieurs de cristallisa-
tion reste celle des surfaces : surfaces libres et joints de grains, que 1l'cn peut
estimer & envircn 1000 erg/cm2 pour les joints et inférieure & 190 erg/cm2 pour
la différence d'énergie entre deux plans: cristallographiques3®.

Les atomes insclubles, gui bloguent la cristallisation primaire, sont
emprisonnés dans le réseau cdes joints de grain dansllequel ils se déplaceront faci-
lement aux températurses de recristallisation. On peut alors envisager une redistri-
bution de ces atomes dans les jolnts de grain en fonction d'une part de la tempére-
ture de traitement et surtout de la désorientation entre les grains constituant le
Jjoint. Cette hypothése permet d'imaginer une anisotropie de croissance contrflée par
la phase dissocute.

Essayons d'en trﬁuver Ie cheminement dans le cas des FeSi.

Nous ne nous intéresserons qu'a ce qu'ii se passe apris le dernier lami-
nage et le recuit de décarburation & B00°C qul conduit & une ﬁatrice primaire avec
une texture floue mais ol figure une forte composanta Goss2?, résultat semble-t-il
caractéristique de la cristallisetion primaire des solutions solides diluées du

Fer a.
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A ce stade l'oligoélément inhibiteur a été rejeté aux joints de grains
pendent la recristallisation primaire & basse température. Pour une température
convenable par exemple 900°C la mobilité dans les joints de 1'oligoé&lément inhi-
biteur devient appréciable et 1l va essayer d'établir un nouvel équilibre énergé-
tigue de ses atomes. Dans notre hypoth&se les atomes de S ou Se vont guitter les
jcints de grain a faible désorientaticn ol leur énergie est grande pour occuper
les joints de grain & forte désorientaticn. Ce phénoméne favorise la croissance
des grains Geoss qui sent les plus nombreux donc ont la plus forte probabhilité
d'aveoir un Joint de grain & faible désorientation : mals il n'exclut pas la crois-~
sance de grains présentant d'autres orientations.

Nous admettons dans notre raisonnement gue la mobilité des joints peu
désorientés entre eux, habituellement faible, devient nettement supérieure & celle
des joints bloqués per la phase dissoute.

Cette redistribution de 1'oligoélément ne peut se poursulvre au-deld
d'une limite qui correspond & la saturation de tous les joints existants. Il est
probable alors que 1l'élimination de 1l'oligoélément Jowg un réle important. Nous
avons admis que le potentiel chimigue de 1'oligoélément varie avec la désorienta-
tion du grain, les conditions de son élimination en dépendront aussi. L'oligoélé-
ment est plus stable dans les joints & grande désorientaticn et blogquera ces der-
niers le plus longtemps. Il apparait ainsl un phénomd@ne supplémentaire de sélection

gui agit encore pour resserrer la texture existant.
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XI.2. RECRISTALLISATION ET ALUMINISATION

XI.Z2.a. La méthode d'&tude

L'étude trés sommalre qui suit vise seulement a présenter le probléme
et non & lui donner urne reponse.

Notre objectif limité nous a condult & retenir des moyens d'études ra-
pides mais ipcomplets ; 11 s'agit essentiellement d’examgns macrographigues et de
mesures de couples gul permettent d'estimer la nature de la recristallisation et
le taux global de produit texture.

Toutes nos cobservations se font par comparaison entre un métal alumi-
nisé {généralement & 1 % par dépdt sous vide) aprés la décarburation & 800°C et

le mé&me métal non aluminisé réputé conduire & une texture Goss.

XI.2.b. Macrographie de la recristallisation

La fig.61 montre deux échantillons FeSi et FeSi + Al recults dans un
gradient de température ot 1'on note que :
- La température de fin d'inhibition s'éléve das B35°C pour le FeSi &
865°C pour le FaS5i + Al, avec une transition entre métal recristal-
lisé et matrice moins nette pour le FeSi + Al

- bta taille et le contour des grains sont différents.

Le temps d'incubaiion pour la recristallisation est trés faible ; pour
des températures de l'ordre de 8950°C seulement gquelgues minutes. La pénétration de
1'aluminium dans un temps aussi bref est trés réduite st 1l'on deit se demander si
1'aluminium déposé en surface joue effectivement un rdls sur la recristallisation
& l'exceptiocn de la surface.

Pour &tablir cette contribution nous avons étudié la recristallisation
de tlles FeSi enrichies plus ou moins profondément en aluminium. Nous réglons la
profondeur de pénétration de 1’aluminigm par un recult de diffusion & différentses
températures. Pour obtenir trés rapidement un pancorama, les recults de diffusion
sant réalisés dans un four 3 gradient cul place la température de début de recris-
tallisation au centre de la plage de températurs exblnrée. Ces échantillons alu-
minisés et diffusés sont ensuite soumls au recuit classique de recristallisation

& 1150°C pendant 24 heures sous hydrogéne.




dem TEMPERATURE °C
1 | i [ i | l 1 e
810 820 840 860 880 00 920 940 950
fig. &1 Macrographie de la recristallisation aprés recuit de 24 heures dans un.

gradient de tempéralure :

@ Fe Si

@ Fe Si + al 1%

i
i
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TEMPERATURE °C
| | i | S
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fig. 63 Macrographie de la recristaillisation :
@ FeSi recristalisé a 1150° C.

@ Fe Si + Al diffusé 3 heures sous gradient de lempérature puis recristallisé 4 150°C

@ Fe St +Al diffusé 6 heures sous gradienl de lempéralure puis recriskallisé a 150°C
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Nous traduisons le résultat global de la recristallisation par le rapport
R = %? du-premier maximum de la courbe de ccuple du métal aluminisé : Ma au premier
maximum de couple du F=2S1i de référence : M.

La fig.B2 montre pour différents temps de diffusion l'évolutian de ce
rappert en fencticen de la température de diffusion.

I I ]

;

R:%% I! st intéressant d'sexa-
% miner les macrographies
lons, la fig.63 en donne
guelgues sxemples cl 1'on
notera en particulief
1*évolution de la forme
08— des grains traités dans
la zcne BGCO-8BC°C. La

forme des grains des échan-

\ tillons recuits au moins
(1) Recuit 6 heures

(@ Recuit 24 heures
@ Recuit 48 heures

six heures est caractéris-
tigue d'une croissance

0,6 — primaire et non d'une re-

. cristallisation secondaire.
temperature

@ degrés C
i I | |
750 800 850 900 950

fig. 62 Variation de ta tesxture R:%ﬂ pour differents recuits

de diffusion de | alurinium.

Quelgues remargues sur la nature de 1l'aluminisation vont nous permetire
de ccordcnner les résultats décrits.

La premigre sst seulement le rappel de la polygonisation consécutive &
1'aluminisation qui crée une modification structurale des grains primaires suscep-
tible de retarder la cristalllsaticn secondaire. La température de recristallisation

secondalire des FeSl + Al correspond & peu praés & la température de disparition de

la polygonisation pour des recults de longus durée.

A gorraspondant & ces échantil-
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La seconde remargue concerne la nature dés liaisens gue peut avoir l'alu-
minium avec la seconde phase dissoute : S ou Se. Le tableau IV p.42 indigue gue ie
sulfure d'aluminium est trés stable et en 1'absence de données nous supposerons qu'il
en est de méme pour le sélénium voisin dans le tableau périodique. Caette forte affi-
nité de 1'aluminium pour le soufre rend trés probable ume action de 1'Al sur 1'oligo-
é¢lément présent au Joint de grain. En présence d’'aluminium le soufre ou le sé&lénium
n'ont plus de raison de demeurer aux joints de grain pour y contrdler la recristal-
lisation secondalre. La diminuticn de la texture avec la pénétretion de 1'aluminium
a probablement son origine dans ce type d'interaction.

L'allure générale des courbes R = %g-en fonctilon de la température du
recuit de diffusion s'explique alors en trois étapes.

Aux températures €levées t > 940°C l1a recristallisation se fait au cours
du traltement préalable de diffusion. La pénétration de 1'aluminium est plus lente
gque la recristallisation (fig.33 at 45) et la diffusicn de l'aluminium se fait dans
une matrice recristalliseée sauf dans une zone superficielle d'environ 10 a 20 um od
1l y a interaction. Cette zone est en fait importanie car elle donne naissance & das
grains hors texture qul ne peuvent plus 8tre absorbés par les grains secondaires en
texture Goss. On péut attribuer & cette zone superficielle les valeurs %? =R < 1,

Aux températures intermédiaires 780 < t < 940°C l'aluminium pénétre dans
la t8le nen rscristallisée au cours du recuit de diffusion et désulfure les Joints
de grains. On se trouve alors dens une t8le sens seconde phase qui conduit par crois-
sanca primaire,au cours du recult & 1150°C, & un réseau de grains hexagonaux et une
texture floue cdu type Coss, classique dans les ferrdtes au silicium ou au silicium-
aluminium.

Aux tempéfatures inférieures & 780°C cn peut considérer qu'il n'y a pas
pénétration de 1'aluminium pendant le traitement de diffusion. Au cours du recuilt de
cristallisation les phénomeénes se dérouleront suivant le schéma décrit pour les tem-
pératures supérieures & 840°C,

Les hypotheses parfois discutables que nous avons retenues nous ont permis
d'imaginer une interprétation gualitative ces phénoménes de recristallisation des
Fe-51 aluminisés. L'une des conséguences évidente de ce schéma, si on s'intéresse
aux propriétés magnétiques liées & la texture : pertes,Blo, est gu'il faut découpler

recristallisation et aluminisation.



CONCLUSION

Dans ce travail nous avons d'aberd relié gquantitativement les proprigtés
intéressant 1'électrotechnique @ pertes, aimantation & saturation pratique, magné-
tostriction apparente 2 la désorientation des grains c'est-a-dire & la texture réelle
des aciers. Nous avons souligné la baisse rapide des caractéristiques électrotechnigues
. des aciers da&s gue 1'on s'écarte de la fexture idéale. Bien gue les acilers fabrigués
actuellement n'alent gu'un spectre de désorientation de leurs grains d'une largeur de
z 10 degrés an peut espérer des améliorations tres sensibles en réduisant cette dis-
persion.

Les caractéristigues propres des alliages conditionnent indépendamment de
la texture les performances des prodults élaborés. L'examen de ces caractéristiques
nous a permis de souligner le réle des différents éléments alliés au fer dans les
matériaux doux.

Cette synthése conduit & enviszager une méthode nouvelle pour enrichlr en
gléments d'alliages des produits au-deld de la limite technologique actuelle. L'appli-
cation de cette méthode au couple FeSi - Aluminium a mis en évidence des phénoménes
gecondalires Qui masquent presgue dans tous les cas 1'effet bénéfigque attendu de l'enri-
chissemant en élément d'alliage.

L'étude des alliages FeSi enrichis en aluminium nous a permis d'abord d'iden-
tifier ces phénoménes parasites, quelguefols de les éviter et accidentellement d'en
tirer partie.

Nous avons tenté enfin d'intégrer 1'adcition de 1'élément d’alliage & 1'état
solide & la recristallisation de l'alliage lui-méme. La complexité des résultats résume
bien 1'é&tat actuel de nos connalssances sur les matériaux magrnétigues doux. Alors gue
la théoris des domaines permet 1'interprétation des propriétés macrcscopigques des pro-
duilts texturés dans de mombreux cas, la connaissance fondamentale des processus de
recristallisation sst tellement peu avancée qu'elle ne permst méme pas d'expliguer les

phéncmanes les plus simples.







ANNEXE A : ANGLES DE DESORIENTATION DANS LES ACIERS TEXTURES
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ANNEXE B : OBSERVATION DES DOMAINES DE WEISS

La visualisation des domaines de Weiss utilise 1l'action, sur un faisceau
de lumiére polarisée, de 1l'aimanteticn de 1'échantillon™t., Celle-ci produit dans
certaines conditions une rotation cdu plan de polarisaticn de la lumiére incidente
gqui dépend de son sens et de son intensité. La lumieére réfléchie sur deux domaines
aimantés alternativement présente une rotation inverse et ces deux domaines psuvent
étre rendus visibles.

Sur ce principe Schlenker et Brissonneau ont canstruit un microcope treés
cnmmude[XJdont le schéma est donné fig.65. Nous 1'avons utilisé avec des films Agfa
H.P.4 pour les photographies.

Four 1'observation les échantillons sont polis mécaniguement Jusgu'au dia-
mant puis électrolytiguement dans un bain chromigue-acétigue. Pendant le recuilt de
détente a 900°C nous réglons 1'atmosphére du four (disposition de ferro-titane) pour
obtenir une couche interférentielle sur les zones aluminisées. Celle-ci augmente le
contraste et permet de les repérer (fig.48].

@ source

plaque
P _photographique

pelariseurs analyseur

fig. 64 Principe du microscope & effel Kerr

(x) commercilalisé par Nachet
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