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Résumeé

Résumé

Les verres métalliques sont des matériaux tres récents, depuis leur découverte, un travail de
recherche important a été développé sur la production, la structure, la microstructure, les
propriétés et les applications des alliages métalliques amorphes. Cependant, la question de
ce qui est entendu exactement par le terme « amorphe » n’est pas considérée dans la
majorité des études publi¢es. Or, il n’existe pas de verres réels représentant un désordre
parfait comme il n’existe pas de cristaux réels avec une structure parfaitement ordonnée. Il
est difficile de donner une définition précise sans donner les limites d’échelle et la
technique de détection de cette non-cristallinité.

L’objectif de cette étude comporte une analyse précise des conditions de préparation
d’échantillons amorphes avec 1’addition Nb, Ti et Ta dans le systeme ZrsoCu;gNigAl;oXs
(X=Nb, Ti et Ta). Des techniques complémentaires de détection de leurs différences, en
particulier a 1’échelle de la structure et de la microstructure ont été utilisées. Des
¢chantillons sous la forme de massif et de ruban des systémes ZrsoCu;gNigAl;oXs (X=Nb,
Ti et Ta) ont été produits respectivement par injection dans un moule en cuivre (copper
mold casting) et la trempe sur une roue tournante (melt spinning). Les échantillons ont été
ensuite analysés avec plusieurs techniques, tel que la diffraction des rayons X, calorimétrie
différentielle a balayage (DSC), spectroscope d’énergie dispersif (EDS), spectrométrie
¢lectrons Auger. Certaines propriétés mécaniques des verres métalliques massifs ont été
mesurées a température ambiante (compression et dureté). On plus, la déformation
hétérogene et la rupture dans des échantillons massifs de verres métalliques a base de
zirconium sont étudiées par microscopie électronique a balayage.

Enfin, Les applications des verres métalliques sont encore assez restreintes mais leurs
propriétés remarquables permettent d'espérer une utilisation beaucoup plus étendue dans
les années a venir.
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Structure,

Propriétés thermiques,
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Résumeé

Abstract

The metallic glasses are very recent materials, since their discovery, an important research
work has been developed on the production, the structure, the microstructure, the
properties and the applications of amorphous metallic alloys. However, the question of
what is exactly meant by the term « amorphous » is not considered in most of the reported
studies. As a matter of fact, there exist no real glasses representing a perfect disorder, as
there exist no real crystals with a perfectly ordered structure.

The objective of this study thus contains a precise analysis of the conditions of synthesis of
amorphous with the addition Nb, Ti and Ta in the system ZrsoCu;gNigAl;joXs (X=Nb, Ti
and Ta). Furthermore, complementary detection techniques of their differences at the scale
of the structure and microstructure have been used. Samples of forms bulk ingots and
ribbons were obtained by copper mold casting in an industrial machine and melt spinning
techniques, respectively.

The samples have been analyzed by various techniques such as diffraction of standard X
rays, calorimetry, dispersive spectroscope of energy (EDS), spectrometry Auger electrons.
Some mechanical properties of bulk samples were determined at room and high
temperature (compression and hardness). One more, inhomogeneous deformation in bulk
samples is studied by scanning electron microscopy. Lastly, metallic glasses have not
many applications yet but their remarkable properties make them good candidates for a

more extensive use in the future.
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Les verres métalliques sont des matériaux tres récents, car bien que les matériaux a
I’état amorphe existent dans la nature sous forme d’obsidienne (d’origine éruptive) et
soient fabriqués par I’homme depuis 5000 ans (sous forme d’oxydes), le domaine des
matériaux métalliques amorphes était encore inexploré il y a 50 ans. Les premiers verres
métalliques ont été découverts entre 1957 et 1960 par des équipes américaine, allemande et
russe [1,2]. En raison de leur vitesse critique de trempe élevée (10* a10° K/s), seuls des
rubans d’une épaisseur maximale d’environ 0,1 mm ont pu tout d’abord étre élaborés.
Cependant, la mati¢re a I'é¢tat amorphe était déja connue depuis longtemps puisque c'est
1'état structural des verres usuels élaborés par refroidissement naturel de mélanges d'oxydes
fondus, mais c'était la premiere fois que 1'état amorphe était obtenu par refroidissement de
composés essentiellement métalliques comme AuysSizs. Les propriétés de ces nouveaux
matériaux ont été rapidement identifiées et leur originalité a initié un grand nombre de
recherches fondamentales et appliquées [3].

Plus récemment, on découvrit que certains alliages amorphes pouvaient étre
élaborés avec des vitesses critique inférieure a 10°K/s, dans les systémes Pd-Ni-P et Pd-
Cu-Si pour lesquels des diametres de 0,3 et 3 mm, respectivement, par trempe a eau ont pu
étre obtenus [4,5]. En 1984, ils ont été ¢laborés sous forme massive pour des alliages de
palladium [6,7].Puis, a partir de 1988, un nombre croissant de systémes amorphisables
sous forme massive ont été découverts. La percée réelle est intervenu par le travail de deux
groupes, celui de A.lnoue a Tohoku[8,10] et de W.L.Johnson a Caltech[11,13] qui
proposérent des formules avec des  métaux moins chers, donc mieux adaptés a des
applications industrielles. Tout d’abord dans les systémes base Mg, puis base Zr, base Fe,
base Co, etc. Pour un systéme Pd-Ni-Cu-P, I’épaisseur maximale vitrifiable est de 72 mm.
Pour les systémes base Zr, entre 25 et 30 mm selon leur composition. Pour ces derniers
systémes, les vitesses critiques de trempe sont de 1’ordre0, 1K/s.

Depuis les années 90, la recherche de nouvelles compositions a permis d’augmenter
les dimensions des échantillons produits et a ravivé 1’intérét suscité par cette nouvelle
gamme de matériaux, en particulier 1’étude de leur comportement mécanique. A
température ambiante, les verres métalliques ont une résistance mécanique macroscopique

particuliérement élevée (rupture entre 1 GPa pour I’alliage AussCuysSizg jusqu’a 4,2 GPa
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pour le verre Fes;Cr;sMoj4ErCisBg), un pourcentage de déformation élastique d’environ
2% mais pas ou peu de ductilité.

L’absence de plasticité apparente a 1’échelle macroscopique pour la plupart des
verres constitue un obstacle pour de réelles applications. Elle constitue aussi un fort intérét
sur un plan plus fondamental car les mécanismes a 1’origine de la déformation plastique
n’ont pas encore été¢ déterminés. Les techniques utilisées pour les matériaux cristallisés,
telles que la diffraction des rayons X ou la microcopie électronique a transmission, donnent
peu de renseignements dans le cas des amorphes, a cause de I’absence d’ordre a longue
distance qui ne permet pas de déceler les déplacements atomiques qui se sont produits lors
de la déformation. Il est aussi difficile de bien interpréter les comportements mécaniques
puisque les facteurs pouvant influencer le comportement du verre métallique,
principalement la ductilité, ne sont pas encore tous €tablis.

La commercialisation a commencé sous forme de ruban, pour des transformateurs ou
comme renforts de bétons armés, et récemment pour les verres massifs, comme articles de
sport (raquettes de tennis, clubs de golf, batte de baseball) [14], ¢léments pour composants

¢lectroniques haute fidélité, etc.

Dans ce théme de recherche , nous nous somme intéressés a déterminer 1’influence des
¢léments d’additions par les deux modes de préparation des alliages amorphes a base de Zr
dans le systeme Zr -Cu -Al -Ni -X (X=Nb,Ti,Ta) sous forme de rubans élaboré avec la
méthode la trempe sur roue (melt spinning) et sous forme du massif avec la méthode de la
trempe sur cuivre en moule refroidi ( copper mold casting).

L'é¢tude démontre que I'effet de Nb,Ti et Ta sont également semblables, les conditions de
préparation ont un effet sur la formation de verre, comme, la température, la pression et le
taux de refroidissement qui considére un parametre important pour améliorer ['état
amorphe.

La comparaison entre le ruban et le méme alliage sous forme cylindrique indique que les
deux types d'échantillons sont caractérisé€s par la formation de la phase amorphe confirmée
par diffraction de rayon X. On s'intéressera ensuite a leurs propriétés mécaniques qu'un

verre massif, aussi bien a température ambiante.

Ce mémoire, composé de trois chapitres, sera structuré de la fagon suivante:

Nous commengons par un chapitre bibliographique sous forme d’une revue générale sur les

2D
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verres métalliques, leurs structures caractéristiques et les différents aspects mis en jeu
dans leur formation. Cela nous conduit a évoquer 1’aspect physique, cinétique et
thermodynamique de la transition liquide-verre ainsi que les critéres généraux de la
facilit¢ ou I’aptitude a la formation de verres (GFA, Glass Forming Ability) a partir
d’un alliage liquide. Ces détails nous seront utiles dans [’élaboration de nos
¢chantillons de verre métallique. La suite de notre étude bibliographique sera consacrée a
la description quantitative et qualitative du comportement mécanique général des
verres métalliques, sous différents types de sollicitations, observé jusqu’a présent. On
évoquera les notions de ductilit¢ et fragilité mécanique des verres métalliques, les
critéres décrivant le début de leur écoulement ainsi que les modeles microscopiques de la
déformation (homogene et hétérogene). Nous poursuivons ce chapitre par une discussion
de la fragilité des verres métalliques et les perspectives d’atteindre une bonne ductilité¢ dans
des composites a base de matrice amorphe. Les propriétés de transports et magnétiques, de
ces verres ont ensuite été étudie, ce qui a permis d’évaluer leur intérét pour des

applications choisies.

Le deuxieme chapitre présente les techniques expérimentales utilisées. Tout d’abord, les
méthodes de production des verres métalliques a base de zirconium sont décrites, puis les
techniques de caractérisation, a savoir la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), la
diffraction des rayons X et enfin la microscopie ¢lectronique en transmission. Les essais
mécaniques sont ensuite présentés. En premier lieu les essais de compression, qui
permettent de caractériser les propriétés élastoplastiques des verres, puis les essais de
dureté sont mis en ceuvre et complétés par des observations des facies de rupture
au moyen des images de microscopie ¢lectronique a balayage, I'empreinte carrée observée

par microscope optique.

Le troisiéme chapitre présente les résultats expérimentaux par déférentes techniques de
caractérisation. Elles permettent de s’assurer du caractere amorphe des échantillons
¢laborés a la fois sous forme ruban et sous forme massive, de connaitre leurs températures
caractéristiques (Tg et Tx), d’obtenir des informations sur la cristallisation puis de la
caractériser. Il a ainsi été possible de comparer les propriétés du verre massif et celles du
verre sous forme ruban. Les principales techniques utilisées ont été la calorimétrie
différentielle “a balayage (DSC), la diffraction des rayons X (DRX). D’autres techniques

ont été utilisées tels que les propriétés mécaniques des verres métalliques massifs basent
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zirconium ont été étudiées a température ambiante(en étudiant des grandeurs telles que la

limite élastique, la déformation ¢lastique maximale, la dureté et la plasticité).

Enfin, nous présentons une conclusion générale qui dresse le bilan des principaux résultats
obtenus au cours de cette thése. Nous soulignons les points forts conclus par notre étude, et
nous relevons quelques perspectives qui pourraient servir pour la poursuite des recherches

sur ce theme.




CHAPTIRE : 1

GENERALITES SUR LES VERRES
METALLIQUES
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Chapitre 1

Généralités

Introduction

Ce chapitre introduit les connaissances de base des verres métalliques ou alliages
métalliques amorphes. Il a pour but de présenter les phénomenes, les concepts et la
terminologie nécessaires a la compréhension de la suite du mémoire, dans laquelle nous
intéressons principalement a ses caractéristiques (structure et propriétés).

La structure désordonnée des métaux amorphes leur confeére des propriétés uniques.
Si les propriétés magnétiques des verres métalliques ont ét¢  exploitées depuis
quelques décennies, leurs propriétés mécaniques regoivent une attention renouvelée depuis
les développements des verres métalliques massifs dans les années 1990.

En a premier temps, nous nous évoquons 1’historique et synthése des verres métalliques ou
alliages métalliques amorphes, apres nous ferons quelques rappels qui reli¢ fortement de ce
type de solide, tels que le diagramme de Temps-Transformation-Température (TTT),
fonction de distribution radiale qui est présentée par les courbes g(r), ensuite leurs
structures caractéristiques et les différents aspects mis en jeu dans leur formation.
Cela nous conduit a évoquer I’aspect physique, cinétique et thermodynamique de la
transition liquide-verre ainsi que les critéres généraux de la facilit¢ ou I’aptitude a
la formation de verres (GFA, Glass Forming Ability) a partir d’un alliage liquide.

Ces détails nous seront utiles dans 1’¢laboration de nos échantillons de verre
métallique. Le chapitre se poursuit par évoqueront les notions de ductilit¢ et fragilité
mécanique des verres métalliques, les criteéres décrivant le début de leur écoulement ainsi
que les modeles microscopiques de la déformation (homogene et hétérogene).

Enfin, il semble important d’expliqué les propriétés des matériaux amorphes (propriétés de

transport, propriétés magnétiques, résistance a la corrosion).
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I.1 Historique et synthése des verres métalliques ou alliages métalliques

amorphes :

En 1959, Duwez et Klement ont démontré pour la premicre fois la
possibilité d'obtenir un alliage métallique amorphe par trempe rapide a partir de 'état
liquide [15]. Ils ont ainsi obtenu le premier verre métallique a partir d'un alliage binaire
AugSiyg, d'une épaisseur de 10 um grace a une vitesse de refroidissement supérieure a
10°K's™. Ces techniques de trempe sur roue ne permettaient alors de produire que des
rubans d'épaisseurs trés faibles.

En 1969, un alliage de 77.5% palladium, le cuivre de 6%, et le silicium 16.5% se sont
avérés pour avoir le taux de refroidissement critique entre 100 K/s a 1000 K/s [16].

En 1976, H. Liebermann et C. Graham a développé une nouvelle méthode de fabriquer les
rubans minces du métal amorphe sur a roue de rapide-rotation surfondue [17]. C'était un
alliage de fer, nickel, phosphore et bore. Le matériel, connu sous le nom de Metglas, a été
commercialis¢ dans le début des années 80 et employé pour les transformateurs low-loss
de distribution d'énergie (Transformateur amorphe en métal). Metglas se compose de fer de
80% et le bore de 20%, a La température de curie de 373 °C et une magnétisation de
saturation de température ambiante de 125.7 milliteslas.

Au début des années 80, lingots vitreux avec 5 millimetres le diametre ont été produits a
partir de 1'alliage du palladium de 55%, I'antimoine 22.5% menez, et 22.5%, par gravure a
I'eau-forte extérieure suivie avec les cycles de chauffage-refroidissement [18,19].
Employer oxyde de bore flux, 1'épaisseur réalisable a été¢ grimpée jusqu'a un centimetre. La
recherche dedans Universit¢é de Tohoku et Caltech alliages a plusieurs composants
rapportés basés sur le lanthane, le magnésium, le zirconium, le palladium, le fer, le cuivre,
et le titane, avec le taux de refroidissement critique entre 1 K/s a 100 K/s, comparables aux
verres d'oxyde.

Le début des années 1990 fut un tournant dans I'é¢laboration des verres métalliques massifs
avec le développement de nombreuses nouvelles compositions. L'équipe d'Akihisa Inoue,
de l'universit¢ de Tohoku, a largement contribu¢ a la découverte de nombreux systémes
amorphisables, avec entre autres dans l'ordre chronologique : les bases magnésium [20],
les bases zirconium [21], les bases Fer [22] ou encore les bases Palladium [23]. Pour ces

! et cet

systémes, les vitesses critiques de trempe ont pu étre abaissées a 0,1 K.s
abaissement ont permis d'augmenter considérablement les diameétres critiques maximaux

des échantillons (jusqu'a plusieurs centimetres comme on peut le voir sur la figure 1.1).
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En 1992, le premier alliage amorphe commercial, Vitreloy 1 (41.2% Zr, 13.8% Ti, 12.5%
Cu, Ni de 10%, et 22.5% Be), a été¢ développé chez Caltech, comme partie de Ministére de
'Energie et LA NASA recherche de nouveaux matériaux aérospatiale. Plus de variantes
suivies [24].

En 2004, deux groupes ont réussi a produire l'acier amorphe en bloc, un a laboratoire de
national d'Oak Ridge, l'autre a Université de la Virginie. Le groupe d'Oak Ridge se réfere a
leur produit en tant qu’aciers vitreux. Le produit est non magnétique a température
ambiante et I'acier sensiblement plus fortement que conventionnel, bien qu'un long procédé
de recherches et de développement demeure avant l'introduction du matériel dans le public

ou les militaires emploient [25,26].
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Figure L.1: Année pour laquelle a été atteint pour la premiere fois l'épaisseur maximale de

différents systémes et compositions de verres métalliques dans leur état amorphe.
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I1 existe plusieurs méthodes de préparation des alliages métalliques amorphes [27, 28,29]:
trempe rapide, pulvérisation cathodique, déposition électrolytique, implantation ionique,
irradiation, diffusion a I’état solide. La plus utilisée est la trempe rapide sur roue. C’est
¢galement celle qui a permis de produire les échantillons étudiés dans ce travail.

La production s'est principalement développée a partir de la trempe sur roue. Dans les
premiers temps, le « splat-cooling » fut utilisé. Par cette méthode d'élaboration de
nombreuses compositions amorphisables ont été¢ identifiées. La découverte de la méthode
de préparation par « melt-spinning », méthode de production en continu, a favoris¢ le
développement des travaux de recherche, en mettant des échantillons a la disposition des
laboratoires. Cette méthode de trempe rapide ayant été appliquée & de nombreux alliages,
de nouvelles compositions amorphisables, de nouvelles phases, cristallines ou
microcristallines ont été identifiées. A partir de la fin des années 80, un grand nombre de
compositions dans différents systemes sont découvertes par injection dans un moule
métallique généralement en cuivre (copper mould casting). La plupart de ces ¢laborations
sont issues des travaux d’Inoue et al. Notamment dans les systemes Mg [30], Zr [31], La
[32] et Fe [33]. Les phases icosaédriques ont ét¢ découvertes dans les alliages Al-Mn

traités par trempe rapide.

1.2 Structures atomiques de I’état amorphe

On peut généralement présenter la matic¢re suivant ses trois états qui dépendent des
conditions de températures et de pression : I’état gazeux, I'état liquide et I'état solide.
Dans I'état gazeux, les atomes sont éloignés les uns des autres, la maticre est désordonnée
que ce soit a courte distance (dimensions proches de la taille des atomes) ou a longue
distance (dimensions trés supérieures a la taille des atomes). Dans I'état liquide, les
atomes sont plus rapprochés. Il n'existe pas d'ordre a longue distance, mais a courte
distance un arrangement prend forme, typiquement aux premiers voisins. Généralement a
I'état solide, et particulierement dans le cas des métaux, les atomes sont arrangés sur un
réseau qui se répéte dans les trois dimensions de 1'espace sur une longue distance. On parle
alors, pour cet état condensé, d'état cristallin (figure.2.a).

L'état solide peut aussi exister sans présenter d'ordre a longue distance. Comme
dans 1'état liquide, un ordre a courte distance existe toujours et il est souvent dicté par la

composition chimique des différents éléments. On dit que la structure est amorphe
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(Figure 1.2.b). Si cette structure amorphe est obtenue lors de la solidification d'un liquide,

on parle de verre qui présente alors le phénomene de transition vitreuse.

a) b)

Figure 1.2: a) Structure cristalline et b) amorphe

Un verre métallique est donc un alliage qui, lors de sa solidification, n'a pas cristallisé et
possede une structure amorphe. De ce fait, un cliché de diffraction ne présente pas de
pics caractéristiques des distances interréticulaires du cristal. La figure 1.3 présente ainsi le
diagramme de diffraction aux rayons X d'un verre métallique base zirconium(Vitreloy1).
On peut y repérer des bosses de diffraction caractéristiques de l'ordre a courte distance et
de la distance moyenne entre atomes premiers voisins. C'est cette technique de
caractérisation qui est la plus fréquemment utilisée pour valider ou invalider 1'état

structural d'un verre métallique.

Coups (u.a)

I 1 I I 1

30 40 20 60 70 80 90
angle (20)
Figure 1.3 : Cliché de diffraction X de l'état amorphe du Vitreloyl [34]

-10 -
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Par ailleurs, les techniques de diffraction de neutron et de rayons-X sont souvent
utilisées pour déterminer la structure a 1’échelle atomique a I’aide de la fonction de
distribution radiale (RDF : Radial Distribution Function), F(r)=4ﬂ:r2p(r) obtenu par des
transformations de Fourrier ou p(r) est le nombre d'atomes par unité de volume a la

[P

distance ‘r’ d'un atome de référence (voir figure 1.4). Cette fonction représente

le nombre d’atomes situés dans une sphére de rayon "r" centrée sur 1’atome

d’origine. Elle a une valeur 0 pour r inférieur au rayon atomique du plus petit atome
constituant et tend vers 47Tr’p, ol po est la densité atomique moyenne du matériau.
Elle fournit une représentation moyenne de lastructure en indiquant la

distance probable pour trouver les premiers, seconds, ... atomes voisins ainsi que leur

nombre [35].
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Figure 1.4. Schéma illustratif d’une structure amorphe et la fonction de distribution

radiale correspondante p (r) [36].
A partir des données de diffractions, le facteur de structure S(Q) est calculé par :

) —BEYy—48")
(£)?

ou I(Q) est I’intensité diffusée expérimentale des rayons-x (en unité électronique) corrigée

S(Q) = (I-1)

de la polarisation et de la diffusion Compton, et les grandeurs <f>> et <f>* sont définis par :

-11 -
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(Y = Z c;fi* et (FY? = (Z r_ir1> (1.2)
i i

ou C; et f; sont respectivement le pourcentage atomique et le facteur de diffusion atomique

des atomes de type i [35].

Ensuite, p(r) est obtenue par la transformée de Fourrier du facteur de structure S(Q) par :

l ()
P() = PuBUD = Py + 5rzr | 1S(Q) — 11sin(Qr) .QAQ  (13)
[a]

ou Q est le module du vecteur d’onde, différence entre ceux des vecteurs d’onde

4 sin(8)
A

dispersion, A la longueur d’onde des rayons-X et g(r) est appelée la fonction de

incident et diffracté. Q est donné par Q = , B est ’angle de

distribution de paires (PDF). Elle peut étre dérivée de I’équation 1.3 comme :

p()

0

g(r) =

i f [S(Q) — 1]5in(Qr) .QdQ =
PDF est une fonction unidimensionnelle et nous avons donc besoin de modéles qui
décrivent la structure tridimensionnelle du verre a 1’échelle atomique dont la projection
unidimensionnelle pourrait étre comparée a la fonction de corrélation/distribution de

paires PDF expérimentalement obtenue.

1.3 Notions de base sur la formation d’un verre métallique

La formation d’un verre métallique consiste a refroidir le métal fondu a wune
vitesse suffisamment rapide pour éviter toute cristallisation. La compréhension des
aspects thermodynamique et cinétique de la cristallisation est donc essentielle pour

comprendre la formation du verre.

I.3.1Cristallisation de I’état liquide et sa suppression

Lorsque le liquide se trouve dans un état hors équilibre en dessous de sa
température de fusion , I’alliage doit subir une transformation du premier ordre vers
I’état cristallin. Des germes cristallins se forment par la création d’interfaces liquide
germe avec un cout énergétique considérable. Les atomes, en vibration thermique
continue, doivent franchir une barriere thermodynamique [37].

Si I’on considére un germe sphérique de rayon "r",on peut exprimer les termes

thermodynamique par :

4
AGyo) = ;T Ag (1-5)
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et
AGgyp = 4mréoc (1-6)

ou Ag correspond a la différence d’enthalpie libre volumique entre les deux phases
(grandeur négative), et orc al’énergie d’interface (grandeur positive). Ainsi, la variation
d’enthalpie libre nécessaire pour la formation d’un germe sphérique sera la

résultante des deux termes :

4
B = gmj.i\g + 4mr?. oy (1-7)

AG

sup

ﬂ

f

Figure 1.5 : Enthalpie libre de germination homogene

La figure 1.5 représente les deux termes de 1’équation (I.7) et la résultante en fonction du

rayon du germe. La variation d’enthalpie libre présente un maximum pour un rayon
.. 2oL . . \

critique ¥ = — Ap - Les germesde rayonsinferieur a4 r ne sont pas

thermodynamiquement stables et auront tendance a se redissoudre dans le liquide. Au

contraire, pour r > r* [1accroissement du volume diminue [’enthalpie libre

globale et entraine une plus grande stabilité ; autrement dit, les germes de rayon supérieur
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au rayon critique vont se développer . La valeur maximale de 1’enthalpie qui correspond a

r* est donnée par :

16T oic

AGY ==
hom 3 (ﬂg(T))z

(I-8)
D’apres la théorie classique de germination, la fréquence de germination définie par le
nombre de germes formés par cm’ par seconde est exprimée par [38]:

—AGga _"ﬁGEurn 1-9
IhOIT}{:T) — IﬂvekBT e kBT (_)

Le pré-exponentiel Iy (~1033 germes.cm'3.5'1) est égal any (kgT/h), ou ny correspond au
nombre d’atomes par unité¢ de volume, kg est la constante de Boltzmann (=
1.38x10 J.K-"), T est la température et h la constante de Planck. La premiére
exponentielle correspond a la barri¢re cinétique au mouvement des atomes a  travers
I’interface liquide cristal, et AGy représente I’énergie d’activation pour le transport
d’un atome a travers cette interface .la deuxi¢éme exponentielle fait référence a la barriére
d’enthalpie libre critique de I’équation L.8.

Le mécanisme de germination ainsi décrit est appelé "germination homogene". Il est
possible que D’existence d’une particule ou d’une surface étrangére réduise 1’énergie
nécessaire pour former le germe cristallin de taille critique. Le processus de germination au
contact d’un substrat est appelé "germination hétérogene".

"

La figure.l.6 schématise un germe (C) sous forme de calotte sphérique de rayon "r" sur

un substrat (S). Dans ce cas, la variation de I’enthalpie est exprimée par :
AGpg = %’nr?’ﬁg(Z — 3cos + cos30) + 2nrio (1 — cosB) + nri(ocs — oLg)sin?6  (1-10)

ou 0 est I’angle de contact, 61 ¢, G¢cs et oLs sont respectivement les énergies des interfaces
liquide-cristal, cristal-substrat et liquide-substrat. Les énergies des interfaces sont liées par

une relation déduite de 1’équilibre au nceud triple. Cette relation est donnée par :

OLs = Ocs + OpLccosB (I-11)

-14 -



Chapitre 1 Geénéralités

Figure 1.6 : Schéma descriptif d 'un germe sous forme de calotte sphérique sur un substrat

En utilisant I’équation 1.8 on peut calculer la barriére d’enthalpie libre pour la

germination hétérogéne :
3
16T Oic

AG:,, =
hét 3 (&g(T))Z

£(0) = AGLo . f(6) (1-12)

ou f(®) = (2 — 3cosO + cos30)/4 .

De maniére analogue a la germination homogéne, on peut exprimer la fréquence de
germination hétérogene par :

—AGa ‘ﬂGmef
Ihet(T) = lgs e ¥el e *el

(8) (I-13)

Ici, Ips (~1025 germes.cm™.s™') est égal a ng(kgT/h), ou nsg correspond au nombre
d’atomes a I’interface par unité de surface.

D’aprés 1équation .12 AGpy € AGyp,,, - puisque [f(0)] < 1. Cette réduction de la
barriére énergétique nécessaire pour former le germe cristallin de taille critique
en contact avec I’inoculant tel qu’une particule d’oxyde[39], favorise la germination
hétérogene. Cela implique que 1’obtention de VMMs nécessite un "nettoyage" du liquide

tel que le traitement des éléments constituants et de I’alliage liquide par fusion a haute
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température pour dissoudre les particules 1’oxyde et d’éventuel composés a hautes
températures de fusion, ou le traitement de fluxage(Fluxing) [40].

Ces traitements sont censés défavoriser la germination hétérogéne ce qui permet la
surfusion et donc I’amorphisation.

Sous I’hypothése d’une transformation polymorphe tridimensionnelle par germination
homogene d’une phase cristalline de la méme composition que la phase liquide, et au
début de cette transformation, la fraction volumique cristallisée en fonction du temps au
cours d’unrecuit isotherme est donnée par I’expression  de Johnson-Mehl -Avrami-

Kolmogorov (MJAK) [41-43] :

ik 2 1
X ~ S I(T). U3(T). t (1-14)

Ou I est la fréquence de germination (Equation. 1.9) et U la vitesse isotherme de la

croissance cristalline donnée par [44]:

flkgT AT.AH;
= — [1 — exp (— —)] (I-15)
3T1agn RT

ou fest la fraction de sites actifs a I’interface de croissance, ap le diametre atomique
moyen, 1 la viscosité¢, ATr= (T-T)/T; ouT; la température de fusion, AHy ’enthalpie

molaire de fusion et R (= 8.314 JK-'mol") la constante universelle des gaz parfaits.

L’équation I-14 nous permet de dessiner les courbes Temps-Temperature-
Transformation (courbes TTT) pour X<<1.On choisie une fraction volumique
transformée et on calcule latempérature et le temps nécessaires pour arriver a cette
fraction. De facon classique, la valeur X <10 est choisie pour caractériser le début de la
transformation [45]. Pour une réaction donnée, la cinétique montre généralement
une forme en "C" puisque le taux de transformation est maximal a des  températures
intermédiaires qu’il est réduit a des températures élevées par une force motrice
thermodynamique de transformation plus petite qui réduita fréquence de germination
I, ainsi qu’a des températures infé€rieures en raison de la faible mobilit¢ atomique qui
détermine la vitesse de croissance U.

La figure 1.7 représente la courbe TTT de 1’alliage Pd4oCusoNijoP2o correspondant a un
taux de transformation de 5x10~ [46]. Cette courbe nous permet d’évaluer la vitesse de

refroidissement critique R, pour éviter la cristallisation.
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Température [K]

L " 1 M l i L ] "
0 50 100 150 200 250 300
Temps [sec]
Figure 1.7 : Courbe TTT de Pd4CuszoNijgPs [45]
De fagon approximative, R, est donnée par la pente de la tangente qui passe par le point de

fusion pour t =0 [47] :

r1—'1 - Tn
th

ou T est la températures de fusion et T, et t, les coordonnées du "nez" de la courbe TTT.

(1-16)

Le nez de la courbe de la figure 1.7 est a (50 secondes, 680K) et le taux de refroidissant
critique de cet alliage est donc de I’ordre de 1.5 K.s™.

Le sens physique de R est la vitesse critique minimale a laquelle il faut refroidir le
liquide fondu pour éviter la cristallisation. Pour les métaux purs, cette vitesse critique
atteint 10'°K.s"' [48] ce qui est presque quatre ordres de grandeur plus élevée que
les vitesses de refroidissement accessibles par trempe du liquide.

Le succes des métallurgistes dans 1’obtention des VMM s a été basé principalement
sur leur progrés dans deux domaines: D’une part, la recherche des alliages
eutectiques ou quasi-eutectiques polyconstitués (ternaires, quaternaires...) introduisant
des constituants ayant des rayons atomiques différents afin d’augmenter la densité
atomique du liquide (réduire son volume libre), augmenter sa viscosité et
ainsi réduire la vitesse de la germination et de la croissance cristalline. D’autre part, les
méthodes exploitées pour 1’¢élimination des inoculants et contaminants qui servent de

sites de nucléation hétérogéne comme nous avons montré auparavant.
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1.3.2 Caractéristiques de I’état vitreux

Dans le paragraphe précédent, nous avons discuté¢ la cristallisation lors de la
solidification du liquide fondu et nous avons vu qu’afin d’éviter la cristallisation, il est
nécessaire de refroidir le liquide assez rapidement  c'est-a-dire avec une vitesse  de
refroidissement minimale qui dépend de la composition. La formation d’un verre  devient
un probléme de stratégie.
Considérons le volume spécifique d’un alliage surfondu a 1’état liquide. Son état est donné
par le point "a" sur le diagramme V(T) de la figure 1.8. Au cour du refroidissement, le
volume diminue progressivement le long du segment "a-b-c" suivant le coefficient de
dilatation/contraction thermique de I’état liquide ou le point "b" correspond a

Ty, température du liquidus.

— a
t b//[.
- I
) Q
=S ]
= 1
=] D
b E
o B
(¥
=
E g
© | VERRE
=
h
i
|
I
i
g I
| | d
| |
| ; | '
[ |
e | | : THZ sz |
CRISTAL Tul 'II'Nl Lo i I
! ] : : : 1
Température Ty T, T,

Figure L.8: Diagramme Volume spécifique-Température de solidification du métal liquide

A cette température, une quantité de cristaux sont thermodynamiquement en équilibre
avec le liquide. Pour une vitesse de refroidissement élevée et une bonne aptitude a
I’amorphisation, la cristallisation par la germination homogene se produit si (i) il y a un
grand nombre de germes présents dans la masse, combiné avec (ii)) une vitesse de
croissance cristalline suffisamment grande. Un rétrécissement du volume accompagne
généralement la transformation du premier ordre qui est la cristallisation, et les cristaux
formés continuent ensuite de refroidir le long de la ligne de contraction du cristal jusqu’au

point "e".
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Si la cristallisation n'a pas eu lieu en dessous de T, principalement a cause
d’une vitesse de refroidissement élevée, le liquide se trouve dans 1’état hors équilibre dit
"sous-refroidi" le long du segment "b-c-f" qui est I’extrapolation de la ligne "a-b-c" et
aucune discontinuité dans le diagramme V-T n’est observée. Avec le refroidissement,
les atomes deviennent de moins en moins mobiles et la viscosité du systeme
augmente rapidement. A une température suffisamment basse, les amas d’atomes
ne peuvent plus se réarranger assez rapidement pour atteindre le volume spécifique
Vi(T) fixé par le coefficient de dilatation/contraction thermique du liquide surfondu.
Alors la ligne V(T) fait un départ lisse de  "b-c-f" et suit une ligne quasidroite

"

(approximativement parall¢le a la droite "d-e") jusqu’au point "g pour un
refroidissement rapide, ou jusqu’a "h" pour un refroidissement relativement lent.
La maticre dans la partie quasi droite de la ligne V(T) correspond a 1'état vitreux.
La région entre le début de déviation de la courbe du volume spécifique V(T) du  liquide
sous-refroidi et I'achévement a I’état solide vitreux V(T) est celle de la «région de
transition vitreuse ». On doit souligner que dans la mesure ou la transition vitreuse n’est
pas du premier ordre, V(T) ne montre pas de discontinuité au cours du refroidissement et
la température fictive en dessous de laquelle la structure du liquide sous-refroidi est gelée
en verre est obtenue par I’intersection de I’extrapolation des courbes V|(T) et V(T).
Le début de la région vitreuse dépend de la vitesse de refroidissement. Un refroidissement
relativement lent permet a la structure de s’arranger pour que le volume spécifique suive "b
-c-f"" un peu plus loin, d'ou le fait que le verre au point "h" aurait un volume inférieur (une
densité atomique plus élevée) et une température fictive inférieure a celle d’un verre

n.n

refroidi rapidement au point "g".

1.3.3 Propriétés thermiques et thermodynamiques de I’état vitreux

Nous avons vu dans le paragraphe précédent que le verre n’est qu’un liquide qui a
perdu les degrés de translation de ses constituants et que la transformation du liquide en
verre métallique passe par deux températures caractéristiques, la température
de fusion T; et la température fictive Ty En revanche, lorsque I’on chauffe un verre
métallique a partir de la température ambiante jusqu’a la fusion, un autre comportement
température ambiante jusqu’a la fusion, un autre comportement est observe.

Avec la dilatation thermique pendant le chauffage, le volume spécifique du systéme
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évolue suivant la ligne V(T) du solide vitreux (figure 1.8).en fonction de la vitesse de
chauffage, cette dilatation du volume permet un réarrangement géométrique et
topologique (appelé la « relaxation structurale » ) vers un état solide plus stable et qui
se manifeste par 1’abaissement du volume spécifique pour rejoindre la ligne Vi(T) du

du liquide sous-refroidi a une certaine « température de transition vitreuse » T,.

Flux de chaleur (Exo. =)

Tempéerature
Figure 1.9 : Diagramme DSC d’un verre métallique

Aux T >Tg, les atomes retrouvent leur liberté de translation et le matériau devient
visqueux. Avec le démarrage de la cristallisation a Ty, le volume spécifique
recommence a baisser vers celuide 1’état cristallin ainsi que la mobilité atomique,
jusqu’a I’¢limination totale de la phase amorphe remplacée par un ou plusieurs
réseaux ordonnés. A partir de cette étape, le volume suit de segment "e-d" jusqu’a la
fusion (figure 1.8, Page 18).

Pratiquement, la technique de [D’analyse thermique différentielle est utilisée pour
examiner les transformations au cours du chauffage. Un phénoméne endothermique
correspondant a la transition vitreuse se produita Tg. Ce phénomene correspond a une
augmentation de la chaleur spécifique AC, = C, —Cpyou Cpet C,y  sontles  chaleurs
spécifiques du liquide et du verre respectivement, et la forme exacte de la transition
dépend de la vitesse de chauffage [49]. A plus haute température (Ty) intervient un

phénomene exothermique qui correspond a la cristallisation (figure 1.9).
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L’intervalle en température entre la transition vitreuse a T, et la cristallisation a

Ty est appelé la « région du liquide surfondu » ATx.

Pour un alliage amorphe, les valeurs de la température fictive Ty et de la température
de transition ~ vitreuse =~ Tgsont  de la vitesse de refroidissement et de chauffage
respectivement et on peut imaginer qu’elles sont trés proches pour la méme vitesse
dans les sens opposés. Dans la suite de ce mémoire, nous allons confondre les deux
termes et T, latempérature de transition vitreuse, sera celle qui désignera la transition
vitreuse pour les cycles de refroidissement/chauffage.

Lorsque que les cinétiques le permettent, une transition du premier ordre s’effectue
a température constante. La cristallisation, comme la fusion, estune transition de
phase du  premier ordre, traduite par une  discontinuité des grandeurs
thermodynamiques telles  que le volume V, ’entropie S et I’enthalpie H.  Par contre,
le changement de ces variables est continu a la température ~ de  transition  vitreuse
vitreuse (changement des pentes a T,), et ce sont les dérivées des grandeurs

thermodynamiques qui subissent une discontinuité a T, (figure 1.10 ) [35] telles que

i i i av o 95 aH
la dilatation thermique ST E)p-la chaleur spécifique C, = T(ﬁ)p = (ﬁ)p
Hhilité 1 av
et la compressibilit¢ B = — - (55 :

La métastabilité est un état rendu stable cinétiquement mais pas thermodynamiquement.
L’état vitreux est un exemple de la métastabilité puisqu’a la température ambiante, la
transformation vers 1’état stable (cristallisation) est pratiquement non observable.

A plus haute températures, la vitesse de transformation de phase est augmentée et le verre

se transforme en cristal.
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jide

Chaleur spécifigue
Entropie

Ty Température 0 Ty Tempéraure )

Figure 1.10 : Schéma descriptif de la variation de la chaleur spécifique et |’entropie d’un

alliage en fonction de la température [50)].

1.4 Aspect cinétique de la vitrification

Expérimentalement, le parametre clef de la formation du verre métallique est
la viscosité 1 ou son inverse, la mobilité atomique. Comme le montre le schéma de la
figure 1.10, a’état liquide, la viscosité d’un métal a des valeurs inférieures a I’unité.
Lorsque I’alliage fondu est trempé pour éviter la cristallisation, la viscosité augmente
rapidement en dessous de T;. A des températures prés de T,, la configuration
atomique devient gelée(accompagnée de la baisse d’entropie configurationnelle) a
cause de la haute viscosit¢ qui empéche le réarrangement structural. Cette transition
vitreuse d’origine cinétique se manifeste par un changement discontinu des pentes de
courbes de contraction thermique tels que montré dans la figure 1.8(Page 18) etune
discontinuité de la pente logarithmique de la viscosité n(T) dans la figure L.8.

Les atomes n’ont alors plus le temps de se réarranger, il reste dans une structure atomique
correspondant a celle du liquide figé par la trempe a Tg. Cet  état vitreux non relaxé
appelé « verre isoconfigurationnel » correspond @  une densité  atomique et un taux de
défauts et de volume libre caractéristique de son état de liquide sous-refroidi.

La viscosité n et le coefficient de diffusion atomique D(T) sont liés par la relation de
Stokes-Einstein D = kgT/(31ml) , ou | est le diameétre atomique moyen et kg la

constante de Boltzmann. Davies [51] adonnéune expression de la fréquence de
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germination du  cristal  Iv par unité de volume a I’état stationnaire (pour un temps

transitoire de formation du germe négligeable).
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Figure 1.11 : La viscosité en fonction de la température réduite lors de la solidification

Dans cette expression la fréquence est le produit d’un terme thermodynamique qui dépend
de la probabilit¢ d'une fluctuation pour vaincre la barriere de germination pour
atteindre la taille critique (voir Equation I-8, Page14) et d’un terme cinétique qui dépend
de la diffusion atomique(et ainsi de la viscosité) :

; A, ( AG*
v = 5P knl

= AL D(CTexp (— E:;T) I-17)
Le premier terme exponentiel décroit rapidement avec le sous-refroidissement dans la
gammeT, < T, <1 pendant que le deuxiéme terme exponentiel croit dans la méme gamme.
Donc, le taux de ~ germination maximal se  produit au  sous-refroidissement
intermédiaire. D'aprés 1’équation  [-17, le taux de germination est plus faible pour
les valeurs plus ¢levées de la température de VFT réduite. Turnbull [52], utilisant

I’approximation T, =T, et la température de transition vitreuse réduite T,y = To, trouve
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que la fréquence de la germination homogéne devient faible pour Ty, > %3. Les mesures de
la viscosité sur les verres métalliques massifs [53] montrent que la température de VFT
est substantiellement plus petite et elle atteint, par exemple pour le Zrg; Ti14Cu;,NijoBey;
(Vitl), seulement 60% de la température de transition vitreuse.  Le parametre de fragilité
parametre de fragilité est approximativement 20 et la viscosité a T est de I'ordre de 1 Pa.s.
Cette valeur est mille fois plus grande que celle des métaux liquides purs. L application de
la théorie de Turnbull aux plus grandes valeurs de 6 (6 = 5 [52]) montre que la formation
du verre métallique peut étre accomplie pour T, =0.6. Un comportement type
"liquide fort" dans un verre métallique réduit le taux de germination et de croissance
des cristaux, et donc contribue grandement a I’aptitude a I’amorphisation.

En résumé, les parametres importants qui améliorent la formation du verre son ratio ¢élevé
de la température de transition vitreuse divisée par la température du liquidus, une haute
viscosité d’équilibre avec un comportement de liquide fort et un plus grand nombre
d’¢léments composants qui différent en dimension atomique et structure électronique. Cela

nous amene a présenter les différents critéres proposés pour I’aptitude a I’amorphisation.

1.4.1 Aptitude a I’amorphisation (Glass Forming Ability GFA)

Nous avons vu que, du point de vue technologique, il est impossible de vitrifier un
métal pur. En effet, tous les verres métalliques connus sont constitués de deux ou trois
éléments au minimum. Dans les années 1970-2000, deux indicateurs de la GFA étaient
couramment utilisés [54, 55] :

AT, (=T, =T et Trg (= Tg /T

ou Ty est la température de transition vitreuse, Ty celle de cristallisation et Ticelle de
fusion (liquidus). Cependant, avec le développement de nouvelles compositions de verres
métalliques, les deux indicateurs montrent des corrélations peu satisfaisantes [56-58].
En observant une variation de volume quasi-nulle lors de la cristallisation  des liquides
amorphisables, Yavari a démontré  I’importance de  la grande compacité de  [’alliage
liquide pour les cinétiques de I’amorphisation : un petit changement de volume lors de
la solidification est une propriété générale des alliages ayant une bonne GFA [46,56-58].

Par ailleurs, Desré¢ [59] a évalué I’influence du nombre de constituants sur la cristallisation
en calculant la probabilité d’existence de fluctuations de composition nécessaires
pour la germination. La probabilité pour que ces fluctuations se produisent est réduite

d’un facteur 10 avec I’ajout d’un nouveau constituant.
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De son c6té, Inoue [60] a proposé trois critéres pour la formation d’un verre métallique :
1. L’alliage polyconstitué doit &tre composé d’au moins trois éléments.
2. Les principaux éléments doivent avoir une différence de taille atomique au-dela de 12%.

3. Les principaux ¢léments doivent avoir une enthalpie de mélange négativent.

Ces criteres, bien qu’ils soient empiriques et basés sur un grand nombre de données
expérimentales, peuvent étre associés a différents aspects théoriques.
Thermodynamiquement, pour avoir une meilleure GFA, il faut que la transformation
liquide-cristal possede une énergie libre motrice faiblement négative.

Le deuxieme principe de la thermodynamique formule cette énergie par ﬂG{T:I = ﬂH(T) = T.ﬂS{T] ,
ce qui nécessite une enthalpie de fusion AH faible et une entropie de fusion AS élevé. La
formule de 1’entropie de Boltzmann S = kgInQg, ou kg estla constante de Boltzmann
et Qg le nombre d’états microscopiques, prouve que la multiplication de constituants de
I’alliage fait augmenter le terme entropique et, par conséquent baisse 1’énergie libre de
transformation en valeur absolue. Par ailleurs, la multiplication de constituants de
tailles différentes augmente la compacité de la structure amorphe et diminue le
terme enthalpique [56].

Topologiquement, avec un choix approprié¢ des rapports de rayons atomiques des ¢léments,
la densit¢ de I’empilement atomique aléatoire serait augmentée dans le liquide. Par
exemple dans les alliages amorphisables a base d’aluminium, Lisboa et al. [61]  ont
¢tendu le modele d’instabilité topologique d’Egami et Waseda [62] en introduisant un
parameétre appelé "lambda" calculé a partir des rayons atomiques des ¢éléments de
I’alliage. Pour un alliage dont la composition est AIB.gCccDcp...Zz le paramétre A est

défini par :

z

A= > allr/rad® — 1l (I-18)
i=B
ou ¢; et rj sont respectivement le pourcentage atomique et le rayon atomique des ¢léments
B a Z. Selon le critére proposé la structure est amorphe pour A > 1, et nanocristalline pour
A<1.Plus généralement, le modele d’empilement efficace de clusters (efficient cluster
packing) de Miracle [63] est basé sur le fait que les meilleurs systémes pour former un
verre ont habituellement une plus haute densité typiquement 98-99% de la densité de 1’état

cristallin de la méme composition.
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A son tour, une chaleur de mélange négative produit un ordre chimique a courte distance
[64]. La combinaison d’une grande différence de taille atomique et d’une chaleur de
mélange négative favorise la formation d’amas (clusters) moins mobiles et donc augmente

la viscosité, réduit la  diffusivité et enfin facilite la vitrification.

L.5 Notion de volume libre et relaxation structurale

L'idée de volume libre revient depuis longtemps. Il y a presque un siccle
depuis qu’il a été reconnuque laviscosité d'un liquide dépend de son volume
spécifique. L’équation de Doolittle [65] était I’équation novatrice pour toutes les théories

de volume libre :

(1-19)

bv™
n = Tg exp (
Vr
Ou b est une constante de 1’ordre d’unité, v* et v¢ sont le volume occupé et le volume libre
Par atome respectivement. Mais le succés de Cohen et Turnbull [66] a quantifier ce
concept, a rendu cette idée largement applicable. Un liquide est une matiére condensée et
un atome est piégé dans la "cage" d'atomes avoisinants sauf's’il y a assez d'espace vide
(plus grand que v*) a c6té et que I'atome peut sauter dans cet espace. Alors, le coefficient

d’autodiffusion dans le  liquide est donné par une expression semblable a I’équation

de Doolittle :

D= D(v") ffop{v)dv = D(v™) exp (— Sv*) (1-20)

v Vf
ou o est une constante géométrique de ’ordre de 'unité (entre 0.5 et 1) qui corrige le
chevauchement entre les sites de volume libre, et p(v) la probabilité de distribution de

I’espace entre les atomes.

Cette notion de volume libre permet de relire le scénario de la formation de 1’état vitreux
de la maniére suivante : lorsque le liquide est refroidi, le volume de la matiére diminue
d’une maniére analogue a celle présentée sur la figure 1.8 (Page 18). La transition
liquide-verre se produirait lorsque le volume libre diminue en dessous d’une valeur
critique  "V¢"' de telle sorte que la mobilité  atomique devienne insuffisante pour
changer la configuration du liquide de facon continue dans1’échelle du temps

expérimental.
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Récemment, Yavari et al. [67] ont présent¢ une mesure quantitative de volume
libre dans plusieurs alliages de verres métalliques par acquisition in-situ des spectres
de diffraction de rayons-x en transmission. rayons-x en transmission. Le principe est
d’utiliser la relation d’Ehrenfest [68, 69] obtenue de la formule de Debye pour [’intensité
I(Q) et le carré du facteur de structure F(Q)?. Les valeurs mesurées de volume libre
d’exces sont de I’ordre de 0.2 2 0.3 %. Elles correspondent a la densification des rubans
mesurée par un dilatometre [70], et sont cohérentes avec I’interprétation de la

transition vitreuse en terme de volume libre [49].

D’autre part, 1’évolution structurale des amorphes au cours des traitements
thermiques a faitl’objet de différentes études [71-73]. Cette évolution n’est pas
parfaitement comprise. Elle est généralement associée a un réarrangement atomique, ou
une diminution du volume libre piégé lors de la trempe et une modification des  positions
des atomes  (ordre chimique et ordre topologique). Uncertain nombre de
propriétés des verres métalliques et la tendance générale de  leurs changements  sont dus
a la relaxation structurale [74]. Le changement le plus ~ fondamental  estune  1égere
densification de 1’ordre de quelques dixiémes de pour cent [75] qui néanmoins produites
importantes modifications des cinétiques de transport atomique par les paramétres tels que
la viscosité et la diffusivité qui sont tres touchées, et les changements atteignent  plusieurs
ordres de grandeur [76].

Les études calorimétriques permettent cependant d’acquérir une bonne connaissance
Phénoménologique de cette évolution [77, 78]. La relaxation lors d’un  recuit donne lieu
aune densification et dégage une chaleur dite de relaxation "AHr" mesurable par
calorimétrie différentielle a balayage. Ce phénomeéne exothermique est sans doute li¢ a
la disparition de zones de contraintes internes d’un  certain renforcement d’ordre
chimique mais surtout d’une  disparition du volume  libre piégé lors d’'une  trempe.
A I’échelle atomique, ces unités de volume libre constituent des zones de contraintes de
type «tension", "dilatation" ou "cisaillement" local mais il y a aussi des zones ou trop
d’atomes ont été contraints dans des volumes plus faibles que le volume moyen par atome,
ce qui crée des zones de contraintes de type "compression".

Au cours des recuits en dessous de la température de transition vitreuse on perd une partie
de D’enthalpie et du volume libre (figure 1.12) pi¢gé lorsde la formation du verre, et
le verre se relaxe progressivement vers 1’état d’équilibre métastable du liquide surfondu.

Si nous poursuivons le traitement thermique plus longtempsou a une température
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plus proche de la température de cristallisation Ty, la phase vitreuse disparait au profit de

cristaux.

structurale
S

Proche de T

Cristallisation Q\) o

Temps plus long o
outempérature
proche ce T, o

\__ Volume libre

Figure I .12 : Représentation schématique de la structure atomique d’un verre métallique
formé de cing atomes. (a) structure contenant du volume libre (en pointillé) générée par la
trempe (pour rendre la figure plus lisible, le volume libre dessiné a été arbitrairement
exagere) ; (b) relaxation du volume libre par traitement thermique ; (c) cristallisation
apres traitement proche de la température de cristallisation (T,) ou pour des temps plus

longs.

De nouvelles études de la relaxation structurale ont été faites par mesures du volume
libre d’exces au cours des d’exces au cours des cycles de chauffage au moyen de la
diffraction de rayons-x en transmission au synchrotron de I’ESRF a Grenoble [79].

Du point de vue des applications, la relaxation structurale peut mener a la fragilité et ainsi
étre considérée comme un inconvénient. Par exemple, les bonnes propriétés
magnétiques sont obtenues qu’apres un recuit de relaxation ce qui rend la phase amorphe

fragile et difficile a manipuler ultérieurement [80].
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1.6 Modéles structuraux des matériaux amorphes

Le mod¢le de Bernal [81], bien que destiné initialement aux liquides, fut le premier
a étre proposé pour les verres métalliques. Dans ce modéle, la structure amorphe est
construite a 1’aide de sphéres dures collées les unes contre les autres pour former
I’assemblage le plus compact possible d’un réseau dense et aléatoire (Dense Random
Packing DRP). Les quatre premieres spheres constituent un tétracdre et les autres
vont s’ajouter pour donner une structure de plus en plus compliquée [82, 83]. Cela fait

apparaitre des cavités dans la structure amorphe, connues sous le nom de ‘cavités

canoniques’ ou de ‘Bernal’ (voir figure 1.13).

Figure L.13 : Les cing cavités canoniques du modele de spheres dures(Bernal) [84]

Un peu plus tard, avec le développement des moyens informatiques, plusieurs algorithmes
ont été mis au point pour construire et simuler des amas de sphéres dures de différentes
formes et densités (DRPHS: Dense Random Packing of Hard Sheres) [85, 86, 87,
88].Les modeles dits de ‘sphéres dures’ correspondent plus ou moins bien avec la
fonction de distribution radiale obtenue par les expériences de diffusion. Un exemple est
celui de I’alliage binaire amorphe Ni-P [89]. Néanmoins, les densités obtenues par le biais
de ces modeles sont inférieures aux valeurs expérimentales d’autant plus qu’elles
diminuent avec la taille de ’amas construit [85, 86]. Ces problémes ont été résolus
en intégrant des potentiels interatomiques plus ou moins ‘moux’ permettant aux
spheres dures de s’interpénétrer; on parle de modeles de relaxation. Dans ce cas, I’ordre
local est gouverné par une chimie locale un peu plus tard, avec le développement des
moyens informatiques, plusieurs algorithmes ont ét¢ mis au point pour construire et
simuler des amas de spheres dures de différentes formes et densités (DRPHS: Dense
Random Packing of Hard Sheres) [85, 86, 87, 88].Les modeles dits de ‘sphéres

dures’ correspondent plus ou moins bien avec la fonction de distribution radiale
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obtenue par les expériences de diffusion. Un exemple est celui de I’alliage binaire amorphe
Ni-P [89]. Néanmoins, les densités obtenues par le biais de ces modeles sont inférieures
aux valeurs expérimentales d’autant plus qu’elles diminuent avec la taille de I’amas
construit [85, 86]. Ces problemes ont ¢été résolus en intégrant des potentiels
interatomiques plus ou moins ‘moux’ permettant aux sphéres dures de
s’interpénétrer; on parle de modeles de relaxation. Dans ce cas, 1’ordre local est gouverné
par une chimie locale tenant compte de la nature des ¢léments d’alliage [90, 91, 92].
Sadoc [93] a utilisé un algorithme de potentiel attractif pour ’alliage Ni-P et obtenu des
valeurs de densité plus réalistes.

Un autre type de modéles sont introduits pour décrire la structure des amorphe; ce
sont les mod¢les dits ‘microcristallins’. Ils décrivent les verres et les liquides comme
un assemblage de petits cristaux désordonnait les uns par rapport aux autres. Ainsi, ils

utilisent les propriétés physiques des composés amorphes et cristallins correspondants.

1.7 Propriétés mécaniques des BMG

Il est maintenant établi que les verres métalliques possédent une combinaison
unique de trés haute résistance mécanique et de dureté élevée due a une forte ¢lasticité de
I’ordre de 2%. La disponibilité des données sur les propriétés mécaniques des verres
métalliques a permis a Ashby et Greer [94] de les inclure dans la construction des cartes de
sélections couvrant plus de 1500 types de matériaux, et de comparer quantitativement
leurs propriétés basées sur différents indices de performance d’Ashby. Ils montrent que les
verres métalliques occupent des positions bien distinctes comme on le voit sur la figure
I.14. Nous pouvons retenir de cette carte que les verres métalliques sont les matériaux
qui se rapprochent le plus de leurs limites de la résistance théorique (/30 ou pest le
module de cisaillement [95]).
Ceci étant, la présence d’une large région de liquide surfondu dans laquelle la déformation
se fait par écoulement visqueux Newtonien facilite la mise en forme des verres
métalliques. Ceci constitue un avantage économique car il peut permettre d’éviter le cotit
associ¢ a l'usinage a des températures bien inférieures a Ty. Cette plage de superplasticité a
été également exploitée pour I’accomplissement de nombreuses applications telles que
I’assemblage, la soudure (voir figure 1.15).
L'absence de défauts (absence de joints de grains) et [’homogénéité chimique des

verres métalliques lui conférent une bonne résistance a la corrosion.
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Limite élastique (MPa)
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Figure 1.14 : La limite élastique en fonction du module de Young pour différents types
de matériaux [94]

Figure 1.15 : Assemblage par procédeé électromécanique de deux barres de verre

métalliques [96].
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1.8 Comportement mécaniques des verres métalliques

Les verres métalliques massifs présentent généralement deux modes de déformation
associées a des propriétés mécaniques tres différentes. Le passage de 1'un a 'autre est trés
dépendant de la température mais il 1'est aussi de la vitesse de déformation appliquée.
Généralement, a température ambiante (2 basse température, c'est-a-dire pour, T < 0,8Tg)
les verres métalliques présentent des contraintes a rupture tres €levées (jusqu’a plus de 2
GPa pour les verres base Zr) associées a des déformations élastiques particuliérement
importantes (plus de 3 %). Macroscopiquement, ils montrent un comportement fragile
(rupture sans déformation plastique préalable) mais on releve la présence de bandes de
cisaillement, caractéristiques d’une activité plastique locale : ainsi, ce mode de
déformation est appelé mode hétérogene.

A haute température (T > 0,8Tg) le matériau peut suivre un mode homogéne de
déformation, pour lequel les bandes de cisaillement disparaissent totalement, et tout le
matériau participe a la déformation. Le verre peut subir dans ce mode-la des déformations

allant jusqu’a plus de 10 000% en traction ([97]) (voir figure 1.16). .
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Figure 1.16 : Courbes contrainte-déformation a) effet de la vitesse de déformation, tiré de

[98].b) effet de la température (on voit aussi [’apparition d’oscillations de la contrainte

pour les plus hautes vitesses de déformation) [99].
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1.8.1 Modéeles de déformation

Initialement, Spaepen [100] s’est inspiré¢ du modéle de la diffusion dans les liquides
de Turnbull pour aborder la déformation dans les verres. Ce modéle (unanimement
reconnu aujourd’hui comme peu pertinent) est fondé sur I’idée qu'un atome peut se
déplacer sous I’effet d’une contrainte, de sa position atomique vers une zone de volume
libre car, d’une part les liaisons atomiques métalliques peuvent étre facilement coupées
puis reformées et, d’autre part, 1’atome est peu sensible a son environnement chimique, ce
qui n’est pas le cas pour les composés ionocovalents. Ce processus de déformation est

schématisé sur la figure 1.17.a. N -
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Figure 1.17: Représentation (multiéléementaire) schématique de la base du modeéle
atomique de déformation de Spaepen (a). Illustration du mécanisme élémentaire de

la diffusion et de [’écoulement plastique proposé par Spaepen (b) [101].

Ce modele se base en grande partie sur les modeles de diffusion atomique de
fluage/diffusion des matériaux cristallins. La déformation se décrit alors comme résultant
de sauts atomiques dans des trous proches de la taille des atomes (figure 1.17.b).

L'expression de la vitesse de cisaillement viscoplastique selon ce modéle est donnée par :

AG™ -0
o TR
kBTjsm (szT

v = 2vCyexp (— ¥ (I-21)
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avec v la fréquence de Debye (10'° Hz), Cr la concentration en défauts d'écoulement, AG™
la barriére énergétique que doit franchir un atome (J.mol '), Q un volume d'activation (m’),
T la contrainte de cisaillement et kg la constante de Boltzmann.

Cette vision monoatomique de la déformation était jusqu'a présent la plus utilisée du fait de
sa simplicité. Il semblerait en fait, que les défauts présents dans le matériau soient plus

grands que la taille d'un atome et fassent la taille de plusieurs atomes.

Utilisant la méme description structurale mais s’inspirant du mode de déformation dans les
polymeéres, Argon [102] a proposé un modele dans lequel un processus élémentaire, la
déformation en cisaillement, est produit par le réarrangement d’un ensemble d’atomes. Ce
« paquet », ou cluster ¢lémentaire d’atomes appelé communément STZ pour shear
transformation zone, subit, sous I’effet du cisaillement, une distorsion inélastique d’une
configuration de faible énergie vers une configuration identique, passant par une
configuration activée de volume et d’énergie plus élevés. La STZ n’est pas un défaut
structural de la matiére (comme I’est la dislocation dans les cristaux), mais apparaitra
temporairement a 1’état activé sous ’effet de la contrainte.

I1 est difficile de démontrer expérimentalement qu’une relaxation partielle du volume libre
se produit lors du processus de transformation. Sur la figure 1.18, nous avons schématisé le
processus de déformation inélastique de la STZ avec, sur le dessin du milieu, le passage
par I’état thermiquement activé. Les dessins de gauche et de droite représentent des états
identiques (a la relaxation de volume libre éventuelle).

Contrainte Déplacement Relaxation
en cisaillement d “. du volume libre

0009
Q@*c.)@.@o

w Y
/

Volume libre Plen de cisaillement

Figure 1.18 : Modéle de la zone de transformation en cisaillement (STZ) proposé
initialement par Argon [102]. Dans son modele original, les spheres représentant les

atomes sont identiques
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1.8.2 Elasticité

Avant de détailler les modes de déformation homogeéne et hétérogene, il est
intéressant d’examiner la déformation élastique (avant la déformation hétérogéne < Tg)
pour laquelle les verres font 1’objet d’une attention particuliére. L’absence de défaut du
type dislocation résulte en une plasticité localisée, initiée par les STZ, a des niveaux de
contrainte assez proches de la contrainte théorique de rupture. Le tableau 1.1 donne les
ordres de grandeur de contraintes a rupture pour différents alliages, allant de 650 MPa a
4,2 GPa. Comme les modules d’Young, E, sont ceux d’alliages métalliques donc
relativement faibles allant de 30 a 195 GPa, il en résulte un domaine de déformation
¢lastique tres étendu. Pour 1’ensemble des verres métalliques, Johnson rapporte que la
déformation élastique est de 1’ordre de 2 % [103]. Ces alliages peuvent ainsi stocker une

trés grande quantité d’énergie élastique.

Alliage | Module d’Young | Contraintea | Température Déformation élastique
de base E (GPa) ;:Félgz) de transition A Maximale 6,/E
vitreuse Tg(K)
Ce 30,3 0,65 359 0,0125
La 41,9 0,85 430 0,0203
Mg 49.1 0,98 426 0,02
Au 89,7-93 1,7-1,75 452-604 0,0167-0,019
Pd 89,7-93 1,7-1,75 452-604 0,0167-0,019
Pt 96 1,4 490 0,0150
Zr 84,7-101,7 1,58-2,2 613-733 0,0187-0,0216
Cu 83,5-113 1,4-2,2 696-787 0,0168-0,0217
Ni 109-183,7 3,37-3,85 791-885 0,0203-0,0219
Fe 195 4,2 860 0,0215

Tableau I-1 : Principales propriétés mécaniques et température de transition vitreuse

pour des gammes d’alliages amorphes dont I’élément principal (base) est indiqué ([103])
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Dans le tableau I-1, les alliages sont classés par modules d’Young croissant montrant une
tendance a 1’accroissement de la contrainte a rupture, mais pas de réelle tendance sur
I’évolution de la déformation élastique maximale. La température de transition vitreuse(T)
caractérisant les alliages est également rapportée, montrant le lien avec le module €lastique
et donc I’énergie de la liaison atomique.

Il existe des alliages pour lesquels le coefficient de Poisson (v) est tres faible par exemple,
v = 0,28 pour Fes;Mn;oCrsMogEr;CisBg, et d’autres tres élevé, par exemple, v = 0,434

pour Pt57,5Cu14,7Ni5P22,g .
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Figure 1.19 : Maximum de densification sous [’effet d’une forte pression hydrostatique en
fonction du coefficient de Poisson Cg est défini par le rapport entre le minimum du volume

théorique occupé par les atomes et le volume effectif correspondant du verre [104]

En regle générale, le coefficient de Poisson est pour la plupart des verres métalliques de
I’ordre de 0,35-0,4 et donc plus élevé que pour les alliages cristallins. Rouxel et al. [104]
ont montré une corrélation entre la densification (abaissement de masse volumique
relative) sous I’effet d’une forte pression hydrostatique et le coefficient de Poisson (figure
[.19) pour différents verres, des oxydes aux métalliques. Ces auteurs relient cette
constatation a la structure du verre en question. Comme on peut le voir sur la figure 1.19,

Si0, est formé de I’assemblage non périodique de polyedres de Si et de O rigides. Les
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atomes sont liés par des liaisons ionocovalentes fortes et orientées, laissant des espaces
entre atomes.

Sous ’effet d’une forte pression (supérieure a 25 GPa), les atomes peuvent se rapprocher
en comblant I’espace entre eux et le verre se densifie. Sous 1’effet d’une contrainte axiale,
les atomes se rapprochent, produisant peu de déformation élastique latérale d’ou un faible
coefficient de Poisson. A ’opposé, le verre métallique est formé de clusters denses dont la
structure est proche de celle du liquide surfondu. Le faible espace entre atomes lui confére
une trés faible compressibilit¢é et la déformation axiale sera fortement transmise
latéralement. Le verre métallique est peu compressible, possédant une structure proche du
liquide qui est dense, quasi incompressible et dont le coefficient de Poisson est de 1’ordre

de 0,5.

1.8.3 Déformation hétérogene
La courbe contrainte-déformation a température ambiante d’un verre métallique

présente généralement les caractéristiques suivantes (figure 1.20.a) :

- Une contrainte a rupture tres €levée (de 800 MPa a 4000 MPa en fonction des
compositions), associée a une valeur de module d'Young d'environ 20% inférieure
a son équivalent cristallin (figure 1.20.b). Il en résulte un large domaine de
déformation élastique (environ 2%) et donc une grande capacit¢ de stockage
d'énergie ¢lastique dans le matériau, comme le soulignent les aires sous les courbes
de contrainte-déformation tracées sur la figure 1.20.a.

- Au-dela de la limite d'¢lasticité, on observe généralement peu ou pas de
déformation plastique sur les courbes contrainte-déformation. La déformation
plastique se localise dans des bandes de cisaillement et la propagation d'une de ces
bandes a travers tout le matériau conduit alors a la rupture totale du matériau.
L'observation du faciés de rupture montre néanmoins une certaine plasticité
localisée, avec la présence de "veines" et de "gouttelettes", signes que le matériau a

pu localement "fondre" pendant la déformation plastique (figure 1.20) [105,106].
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Figure 1.20 : Schéma donnant l'allure générale d'une courbe contrainte-déformation d'un
verre métallique massif, comparée a celle d'un matériau cristallin ayant un comportement
plastique parfait (a). Relation entre le module d'Young et la limite a rupture en traction

pour différents verres métalliques et alliages cristallins traditionnels(b) [107].

1.8.3.1 Analyse de la rupture :

La déformation hétérogeéne des verres métalliques se caractérise par une rupture
suivant un plan inclin€ a environ 45° par rapport a 1'axe de sollicitation et par un facics de
rupture présentant généralement des veines signent d'un adoucissement dans le matériau.
L'origine de cet adoucissement, menant a la localisation de la déformation dans des bandes
de dimensions trés fines (jusqu'a 10 nm), a longtemps été un sujet de controverses. La
question qui se pose ¢étant de savoir si la localisation est d'origine thermique ou due a un
changement structural d'ordre local. Les travaux de Lewandowski et Greer ont permis
d'estimer 1'élévation de température dans les bandes de cisaillement & plusieurs milliers de
degrés en quelques nanosecondes lors de leur propagation [108]. Cette élévation tres
importante de la température n'est pas surprenante si on considére que 1'énergie
emmagasinée par le verre métallique lors de la déformation (figure 1.21 .a) est restituée
sous forme de chaleur dans ces bandes de cisaillement tres fines. Les auteurs suggérent

donc que la localisation est d'origine structurale, puisque I'¢lévation de température a lieu
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apres la localisation, des mesures de dynamique moléculaire ont permis par la suite de le

confirmer [109].

(a)
Figure I. 21 : Image MEB du facies de rupture en compression du Vitreloy 1 montrant la

présence de "veines" (a) et image MEB-FEG (FEG : Field Emission Gun) montrant la
présence de "gouttelettes" solidifiées de Vitreloy 1 (b) [106].

On note généralement une influence du type de sollicitation (traction ou compression) sur
la rupture des verres métalliques. Des différences sont observées sur les faciés de rupture ;
les contraintes a rupture différent et I'angle de rupture, entre la direction de sollicitation et
le plan de la surface de rupture, est inférieur a 45°en compression et supérieure a 45°en
traction [110]. Cette déviation par rapport a I'angle de cisaillement pur semble révéler une

sensibilité a la pression de la rupture des verres métalliques.

1.8.3.2 Criteres de fragilité :

Il existe des verres métalliques qui ne suivent pas ce mode de rupture par
propagation de bandes de cisaillement, comme les bases Fer [111] ou les bases magnésium
[112], et pour lesquels la rupture se fait par fragmentation. L'observation des faci¢s de
rupture des morceaux fragmentés ne montre plus de "veines" mais un faciés de
type"riviere", similaire a la rupture par clivage obtenu dans le cas de matériaux cristallins.
Lewandowski et al. ont proposé un critére de fragilité reliant deux parameétres intrinséques
au matériau, le module de cisaillement (1) et le module d'¢lasticité¢ (B), permettant de
prédire le comportement fragile des verres métalliques. D'aprés ce critére, un verre

métallique ayant un rapport /B élevé aura une rupture par fragmentation [113,114]. La
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transition entre la ténacité¢ (faciés de rupture de type "veine") et la fragilité¢ (facies de
rupture de type "riviere") d'un verre métallique peut également étre suivie avec le
coefficient de Poisson (v = (3 — 2u/B)/ 2wB + 6)). Lewandowski et al. ont observé pour
un ensemble de verres métalliques que cette transition se faisait pour une valeur de v aux

alentours de 0,32 (figure 1.22) [113].

1.8.3.3 Améliorations de la ductilité des verres métalliques :

La rupture des verres métalliques est due a l'initiation et a la propagation rapide de
bandes de cisaillement. La déformation plastique se localise ensuite dans une bande de
cisaillement principal qui se propage a travers tout le matériau et conduit a sa rupture. Un
des moyens d'améliorer la ductilité consiste a agir sur la propagation de ces bandes en les
ralentissant et en évitant ainsi la rupture brutale. On peut, par exemple, mettre des
obstacles en introduisant des particules cristallines dans la matrice amorphe [115,
116,117]. Fan et al. ont montré que la cristallisation de nanocristaux in situ dans un verre
métallique Zrs3TisNi;oCupoAl;, par traitement thermique pouvait accroitre sa

ductilité, du moins jusqu'a un certain volume de particules.

1000 5 " Mg,Cu,Tb,,
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CumzrmH'mnm

ﬁ\ %} + Ce, Al Ni,Cu,,
0

100 5
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Figure 1. 22 : Corrélation entre l'énergie de rupture et le coefficient de Poisson pour
différents verres métalliques. Ce tracé met en évidence la transition entre un verre

métallique tenace et fragile [113].
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Ces nanocristaux permettent une multiplication des bandes de cisaillement retardant la
rupture et augmentant ainsi la déformation plastique macroscopique [115]. Hufnagel et al.
Ont introduit quant a eux différents pourcentages de particules de tantale dans un verre

métallique (Zr70CuyoNijg)oo—xTaxAljg durant la phase d'élaboration [116].

==

Figure 1.23: Bandes de cisaillement rencontrant des particules de tantale dans un verre
(Zr70Cuz0Nig)ssTasAl. Les fleches indiquent la déviation de ces bandes apres interaction

avec les particules de tantale [116].

Ils ont montré que ces particules cristallines permettaient de dévier les bandes de
cisaillement et de créer des embranchements de ces bandes (figure 1.23).

I1 est également possible d'agir sur la composition du verre métallique afin d'obtenir des
nuances qui présentent une certaine ductilité¢ apres élaboration. Schroers et al. ont élaboré
un verre métallique base-Pt présentant 20% de déformation plastique résultant de la
formation de multiples bandes de cisaillement lors de la déformation. Ils relient ce
comportement au fait que leur verre métallique posséde un coefficient de Poisson élevé
(environ 0,42) qui permettrait de limiter la localisation de la déformation [118]. Plus
récemment, Liu et al. et Zhang et al. ont ¢laboré de nouvelles compositions de verres
métalliques base-Zirconium qui semblent présenter une ductilit¢ importante a température
ambiante [119, 120]. Liu et al. ont obtenu jusqu'a 160% de déformation plastique dans le
cas d'un verre ZrCuNiAl [119]. Zhang et al. ont quant a eux montré que l'augmentation du
pourcentage de zirconium du verre métallique entrainait une baisse de la dureté et induisait
ainsi un changement de comportement de la propagation de la bande principale de
cisaillement (celle entrainant la rupture du matériau). Dans leur cas, 1'amélioration de la
ductilité¢ se fait donc en favorisant la localisation de la déformation dans une bande de
cisaillement mais la propagation lente de cette bande permet alors de retarder la rupture

[120].
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1.8.4 Déformation homogéne

Pour une vitesse de déformation donnée et lorsque la température devient
suffisante, on assiste a une transition d'un mécanisme de déformation hétérogéne vers un
mécanisme de déformation homogene. Tout le matériau participe alors a la déformation,
qui ne se localise plus dans des bandes de cisaillement. La déformation peut alors atteindre

des valeurs trés importantes, jusqu'a plusieurs milliers de pour cent.

1.8.4.1 Modeles rhéologiques

Pour le domaine homogene, le modele actuellement le plus utilisé dans la littérature
est le modele dit des volumes libres, qui est constitué en premicre approximation du
produit de trois termes : une concentration en défauts (ou zones de cisaillement), un terme
d’activation thermique et un terme en sinus hyperbolique de la contrainte, qui provient du
biais introduit dans 1’énergie d’activation par le travail de la contrainte.
Historiquement, cette forme de relation entre contrainte et vitesse de déformation a été
proposée par Spaepen en 1977 [121] sur la base de la théorie des volumes libres de Cohen,
Turnbull et Grest [122 ,123]. Toutefois, 1’interprétation physique que Spaepen proposait de
ce formalisme est a présent largement battue en bréche et la proposition faite par Argon en
1979 [124], qui débouche sur une loi de la méme forme, est a présent I’approche la plus
souvent considérée comme crédible. Concrétement, on pourra écrire la relation

contrainte/vitesse de déformation en cisaillement comme suit ;

: (_aR) .. [zV) ]
E=Crvexp -:F;Smh ’-xﬁ,! (I-21)
avec ¢¢ concentration en défauts d’écoulement,
v fréquence de Debye,
AFy énergie d’activation de la STZ,
TtV travail de la contrainte, avec V = yQ.
Sur cette base, on peut alors déduire une évolution de la viscosité 77 (1= ~L}:" qui s’écrira
donc :
s R
— ) | L,-" i
17=—sinh | - i (1-22)
Yo b kT s
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1.8.4.2 Viscosités

Lorsque la température dépasse environ 0,7xTg, les verres métalliques présentent un
régime de déformation homogéne. Dans ce mode, ils peuvent subir des déformations
extrémement importantes (expérimentalement, on a pu atteindre plus de 20 000 % de
déformation en traction et, en compression, la seule limite atteinte pour le moment est la
force a appliquer qui devient rédhibitoire lorsque la section de 1’éprouvette devient trop
grande -on dépasse alors sans aucun probleme 100 % de déformation).

Dans ce mode de déformation, le parametre pertinent pour caractériser la rhéologie des
verres métalliques est la viscosité. On observe tout d’abord que la viscosité diminue
progressivement lorsque la température augmente. Il est traditionnel pour les verres en
général, de décrire cette variation de la viscosité suivant la loi de Vogel-Fulcher-Tamman
(loi VFT) qui s’écrit : f

( p*

o |
1= 1-23
e el (1-23)

ou D* est le parametre de fragilité.
On qualifie de « forts » les verres qui présentent un D* élevé et dont la viscosité varie
faiblement avec la température (typiquement, pour la silice, D* = 150), ce qui permet des

mises en forme aisées par les verriers.

1.8.4.2.1 Relation entre la viscosité et la vitesse de déformation :

En régime permanent, la viscosité des verres métalliques peut étre évaluée a
température constante en fonction de la vitesse de déformation, comme le montrent les
mesures de la figure 1.24 réalisées sur le Vitreloy 1(Zrs;, 2Ti;38Cu25NijoBexs). Deux
types de régimes de déformation homogeéne sont communément observés :

- Un régime Newtonien, pour des faibles vitesses de déformation et/ou des températures
¢levées, pour lequel la viscosité est indépendante de la vitesse de déformation. Cette valeur
de viscosité est appelée viscosité Newtonienne (nN).

- Un régime non-Newtonien, pour des vitesses de déformation ¢levées et/ou des
températures faibles, pour lequel la viscosité¢ diminue quand la vitesse de déformation

augmente.
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Figure 1.24: Viscosités en fonction de la vitesse de déformation pour différentes
températures autour de la transition vitreuse du Vitreloy 1(Zr4, 2 Ti1338Cu;2sNijoBess). A
titre indicatif est donnée la courbe correspondant a une contrainte de 1800 MPa (limite a

rupture du Vitreloy 1, supposée indépendante de la vitesse de déformation) [106].

La transition entre ces deux régimes a été observée pour de nombreux verres métalliques
[125; 126].Ces courbes de viscosités suggerent que 1'évolution de la viscosité avec la
vitesse de déformation a la méme allure pour toutes les températures. Il est en effet
possible de regrouper toutes ces mesures de viscosités pour former une « courbe
maitresse». Une des approches pour obtenir cette courbe maitresse, décrite entre autres par
Kato et al. et Kawamura et al. consiste a tracer la viscosité normée par la viscosité
Newtonienne en fonction du produit de la vitesse de déformation et de la viscosité

Newtonienne [125; 126]:

3
T _ Ck

ki l —exp | — ( ) (I-24)

T ;r"-‘\.-‘ gr ‘}’;\?

En ajustant la valeur des parameétres a et 3, on peut ainsi faire passer toutes les valeurs de

viscosités par une méme courbe (figure 1.25). La transition entre ces deux régimes se fait

pour une valeur de 7)€ constante, suggérant que quelle que soit la température le passage
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d'un écoulement Newtonien vers un écoulement non-Newtonien (et vice versa) se fera pour

une méme valeur de contrainte d'écoulement.
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Figure 125: Courbe maitresse du Vitreloy 1 obtenue d'apres l'approche de Kato et al.
[106]

1.8.4.2.2 Relation entre la viscosité et la température :

En augmentant la température, la viscosit¢ tend a diminuer (figure 1.26).
L'évolution de la viscosité avec la température est en général bien décrite par une loi de
Vogel-Fulcher-Tammann (VFT) (équation 1.25) :

D™
NN = No €X[ o S : (I-25)
] P | 5 )

ou D* est le paramétre de fragilité du verre (sans unité) et To un parametre d'ajustement
homogene a une température (K).

Un verre « fort » posséde un indice de fragilité faible et sa viscosité varie peu avec la
température. C'est le cas de la silice pur qui posséde un paramétre de fragilit¢ D* proche de
150. Cette propriété est notamment utilisée par les verriers pour la mise en forme des

verres d'oxydes. Les verres métalliques ont le plus souvent un D* intermédiaire entre un
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verre « fort » et un verre « fragile » (environ 23 pour le Vitreloy 4), ce qui permet

d'envisager leur mise en forme de fagon similaire aux verres d'oxydes.
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Figure 1.26: Variation de la viscosité en fonction du rapport Tg/T pour différents types de
verres minéraux ou organiques. Les courbes des verres métalliques du Vitreloy 1 et du
Vitreloy 4 représentées ici, se situent entre celle d'un verre fort, tel que SiO2, et un verre

fragile, tel que l'o-terphenyl [53].

Pour des températures proches de Tg, I'évolution de la viscosité Newtonienne des verres
métalliques en fonction de la température peut simplement s'approximer par une loi de type
Arrhénius :

dt

. 1-26
T (1-26)

NN = 7o exp(
avec 1o un paramétre d'ajustement (Pa.s), AH l'enthalpie d'activation (J.mol '), R la
constante des gaz parfaits et T la température absolue (K).

Les valeurs d'énergies d'activation trouvées sont par exemple de l'ordre de 400-500

kJ.mol ' dans le cas de verres métalliques base-Zirconium [127; 128].
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1.8.5 Régime Transition homogéne/hétérogene

Le mode hétérogéne, comme cela a déja été évoqué, se caractérise par une
déformation plastique macroscopique faible, voire, le plus souvent, nulle. La transition
entre le mode homogene pour lequel il est possible d’atteindre des déformations plastiques
extrémement grandes et le mode hétérogene est principalement controlée par la vitesse de
déformation et la température d’essai. Comme on peut le voir sur les courbes présentées
sur la figure 1.16, la transition du mode homogeéne vers le mode hétérogene se fait a des
vitesses de déformation critique d’autant plus ¢€levées que la température est haute. Cette

transition apparait ainsi comme un phénomeéne thermiquement activé, autour de 0,7 Tg.

1.9 Propriétés des matériaux amorphes
1.9.1 Propriétés de transport

1.9.1.1 Diffusion atomique

Les mécanismes de diffusion atomique ne sont pas complétement compris en raison
de I’absence d’une véritable description de la structure atomique des alliages amorphes.
Il est donné pour la diffusion de Be dans une amorphe base Zr, type Vitreloy, hypertrempé
contenant donc du volume libre. En dessous de Tg (~ 620 K) le facteur pré-exponentiel
(fréquence de saut), ainsi que 1’énergie d’activation, sont faibles rendant compte d’un
désordre important comme dans le cas des joints de grains dans les polycristaux. Au-dessus
de Tg, le volume libre relaxe, la structure tend vers un état plus ordonné plus « proche »

du cristal et le facteur pré-exponentiel, ainsi que 1’énergie d’activation, augmentent.

1.9.1.2 Propriétés thermiques

La capacité thermique massique Cp, la diffusivité thermique a, et la conductivité
thermique k, caractérisent, respectivement, la capacité a stocker, a dissiper, et a transférer
la chaleur. Ces propriétés sont particulierement importantes pour les amorphes, intervenant

dans la capacité a I’amorphisation et donc, a 1’¢élaboration. Ces grandeurs sont reliées par :

x=pC o (1-27)
avec p masse volumique.
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Dans le but de mieux comprendre I’intérét potentiel des verres métalliques, un diagramme

conductivité thermique (k) — résistivité électrique (p) a été tracé figure 1.27.

o Q2T T R T
|
c 10% Verres d’oxydes
o i
3 1018~
= ]
@ 10" AlTlagcsmctthqucs
Q4091 WPRS: NN [ o . S SUS———
= ; Thermoélectriques g _ !
D 100 | N\ '
.| . B—
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Conductivité thermique (W/m.K)

Figure 1.27: Diagramme illustrant la résistivité électrique et la conductivité thermique
des métaux et alliages cristallisés, des verres oxydes, des thermoélectriques de référence et

de quelques alliages amorphes.

Le désordre atomique dans les amorphes produit de la diffusion des électrons et des
phonons et, donc, des diffusivité et conductivité thermiques environ deux fois plus faibles
compare ‘es aux alliages cristallins. La variation de ces grandeurs avec la température est
similaire aux alliages cristallins [129].

Pour Zr4 TijaCupoNijoBex o =2x10°m’s™a 300 K et o = 3,5 x 10°m’s™ a 650 K dans le
domaine surfondu. k =5Wm'K™ a 300 K et k =15Wm'K"' a 650 K dans le domaine
surfondu, valeur correspondant a une structure cristalline.

LeCp=04Jg'K'a300KaCp=0,75J.g"'K" 4650 K.
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1.9.1.3 Propriétés acoustiques

Les verres métalliques se caractérisent par des pertes acoustiques importantes
méme a température ambiante. Une atténuation des ondes longitudinales est rapportée de
’ordre de 0,06 dB.ms' a 100 Mhz [130]. Les fréquences de phonons en modes

longitudinal et transversal sont assez bien décrites par des modeles simples [131].

1.9.1.4 Propriétés électriques

La résistivité des matériaux amorphes est plus €levée que celle des matériaux
cristallins et plus proches de celle des métaux liquide. A la température ambiante, les
valeurs sont généralement de 1’ordre de 100-300 puQ.cm [132] (10 pQ.cm pour le fer
pur).La résistivité a basse température est également importante.

Le coefficient de température est faible, souvent inférieur a 10 K'. Cela est attribué a
la diffusion des ¢lectrons de conduction par les atomes dans la structure désordonnée.
Certaines  compositions  présentent un coefficient de température négatif
[133].’exploitation  la  résistivité importante des verres métalliques permet  son
assemblage pareffet Joule (figurel.15)sans cristallisation [134]. Ce procéd¢ est
prometteur au niveau industriel en permettant la réalisation de formes complexes.

Dans le cas des échantillons amorphes, la résistivit¢é mesurée est celle du ruban. Cette
derniére a été comparée aux résultats obtenus sur un échantillon massif. Un échantillon de
Vitreloy Zr4 Ti14Cu;3Nij9Beys commercial a donc été utilisé, et sa résistivité a été mesurée
sur un échantillon massif et sur un ruban de méme composition. Les résultats sont
présentés figure 1.28 avec les incertitudes sur la mesure. Les valeurs obtenues pour
I’échantillon massif sont cohérentes avec la littérature tandis que les valeurs obtenues sur

le ruban sont légeérement plus importantes mais restent du méme ordre de grandeur.
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Figure 1.28: Courbes de mesures de résistivité électrique du Vitreloy Zr;Ti;4Cu;,NijgBes;

obtenues sur un ruban amorphe de 20 um d’épaisseur et de 2 mm de large

1.9.2 Propriétés magnétiques

Les amorphes magnétiques sont ceux qui ont trouvé le plus grand nombre
d’applications a ce jour, pour les aimants (magnétiques durs) et, surtout, dans les domaines
de [D’électronique et de 1’électrotechnique (magnétiques doux). Généralement, les
verres métalliques contenant entre 70 et 90 % de métaux de transition (Fe, Co, et Ni)
sont ferromagnétiques doux avec des températures de Curie supérieures ala
température ambiante.

En I’absence de réseau cristallin, on peut supposer qu’il n’y a pas d’anisotropie magnétique
dans ces alliages amorphes. Cependant, en raison des conditions de préparation, les
rubans deces alliages ont  toujours une anisotropie plus ou moins locale. Cette
anisotropie peut é&tre réduite par simple traitement thermique, ou orientée par
traitement thermique sous champ ou sous contrainte [135, 136]. En I’absence de joints
de grains et de précipités et avec une anisotropie magnétique trés réduite (des

perméabilités élevées), ces matériaux soumis a des champs magnétiques alternatifs
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produisent des pertes faibles et sont utilisées comme circuits magnétiques dans de
nombreuses applications [137]. Ce ferromagnétisme doux fait que ces verres

métalliques sont également tres utilisés comme capteurs ultrasensibles.

1.9.3 Propriétés chimiques (Résistance a la corrosion)

La particularité de I’homogénéité chimique et de I’absence des joints de grains dans
les alliages métalliques amorphes dote ces alliages d’une résistance ¢élevée
a la corrosion. Cette qualité rajoutée a une haute dureté constitue une combinaison de
propriétés tres intéressantes dans un métal avec des applications potentielles potentielles
des verres métalliques dans le domaine biomédical [138,139]. Cependant, cette résistance e

st trés influencée par la composition chimique de 1’alliage [140, 141].

Les études, conduites par les techniques potentiostatiques et poténtiocinétiques, montrent
que la résistance a la corrosion de ces alliages est tres liée a leur composition chimique.
Les alliages Ni-P amorphes résistent beaucoup mieux a la corrosion que les alliages Fe-P

ou que les alliages Zr-Cu ou Ti-Cu [142], [143].

I.10 Les alliages a base de Zirconium

Le zirconium est un élément chimique, de symbole Zr et de numéro
atomique 40. La masse volumique du zirconium 6.49 g.cm ° est en effet moins faible au
celle de cuivre 8.69 g.cm > et celle du Palladium 12 g.cm . Cette comparaison, les rend
potentiellement intéressants pour toutes les applications. Les alliages de zirconium
présentent en plus des propriétés intéressantes, telles que des propriétés mécaniques. A
température ambiante 1’alliage a base zirconium posséde des contraintes spécifiques
élevées jusqu’a plus de 2 GPa (propriétés ramenées & la masse volumique). A des
déformations élastiques particulierement importantes (plus de 3 %). Macroscopiquement,
ils montrent un comportement fragile (rupture sans déformation plastique préalable) mais
on reléve la présence de bandes de cisaillement, d’une activité plastique locale : ainsi, ce
mode de déformation est appelé mode hétérogene.

Les alliages a base zirconium sont des matériaux importants dans I’industrie nucléaire due
a une résistance ¢levée a la corrosion. Cependant, ces dispositifs intéressants remarqués a
cause d’une comparaison avec d’autre alliages a titre d’exemple les alliages a base de
magnésium qui ne sont pas généralement utilisés dans la technologie ou les applications

structurales (on trouve également quelques applications dans l'industrie aérospatiale) en
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raison de leur faible résistance a la corrosion et une résistance mécanique assez faible

tableau I.1 page 35.

I.11 Applications des verres métalliques

Nous pouvons citer quelques exemples d'application des verres métalliques dans la
fabrication de clubs de golf, de raquettes de tennis, de battes de baseball, et de ressorts
pour des pistons de soupapes dans 1’industrie automobile. Il est important dans ce type
d’applications que le matériau puisse emmagasiner et restituer un maximum d’énergie
¢lastique dans un volume minimal. Un matériau est considéré comme performant si son
rapport ( 0" /E) est grand.

Dans le cas des verres métalliques, le rapport (°#/E) est plus grand que pour les autres
matériaux existants. Les verres métalliques sont aussi exploités pour la fabrication de
transformateurs, d’aimants doux, de tétes de lecture pour disques magnétiques, ou
d’antivols, car ils présentent des champs coercitifs faibles, des perméabilités fortes, et
globalement, de faibles pertes énergétiques durant le cycle aimantation/désaimantation.
Enfin, leur aspect brillant et leur dureté ¢levée font d'eux d’excellents matériaux pour la
fabrication des miroirs de projecteur, ou d’objets de bijoux qui nécessitent une bonne
qualité de surface et un polissage parfait. Nous citerons par exemple leur utilisation dans la
fabrication des cadrans de montres, des bijoux, des boitiers de téléphones portables et de

clés USB (figure 1.29)

Figure 129 : Quelques objets commercialement disponibles qui exploitent certaines
propriétés attractives des verres métalliques (club de golf, transformateurs, miroir,

téléphone, clé USB et montre
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I.12 Conclusion du chapitre

Ce chapitre bibliographique nous a permis de passer en revue certaines
caractéristiques des verres métalliques, qui font 1’objet de cette étude. Les principales

caractéristiques a retenir sont :

4 Structure des verres métalliques : Absence d’ordre atomique a longue distance et
insertion d’un volume supplémentaire par rapport a 1’état le plus dense appelé volume
libre. Cette description simplifiée sert de base aux théories sur les mécanismes de

déformation.
4 Deux grandeurs propres a chaque composition sont essentielles a la compréhension du
comportement du verre en température :

¢ Ty : la température de transition vitreuse

* Ty : la température de cristallisation.

Lors d’un recuit vers Tg, la relaxation structurale réduite le volume libre, ce qui modifie le
comportement mécanique du verre. De plus, lors de la transition vitreuse, le verre passe
d’un comportement fragile macroscopiquement a une déformation homogene semblable a
un écoulement visqueux.

Lorsque la température est supérieure a la température de cristallisation, la matiere se
réorganise pour une structure plus stable : 1’état cristallin.

Ces données permettent d’estimer la stabilité thermique d’un verre.

4 présentent une transition vitreuse et une Zone de Liquide Surfondu (ZLS) définie par :
AT = Ty — T,, avec Tg la température de transition vitreuse et Tx la température de
cristallisation. Ces températures dépendent des parametres cinétiques de mesure et du verre
métallique étudié.

4 Les verres possedent deux régimes de déformation. Le premier est dit hétérogene, pour
les basses températures (typiquement T << Tg) et/ou les hautes vitesses de déformation.
Dans ce régime, le matériau ne présente pas de plasticité macroscopique. La déformation
est alors localisée dans des bandes de cisaillement et la limite élastique peut atteindre
2 GPa dans le cas des verres base Zr. A plus haute température(T > Tg) et/ou faible vitesse
de déformation, le matériau se déforme de maniere homogene : il n’apparait pas de bandes
de cisaillement et la déformation plastique se généralise a tout le matériau, qui peut subir

des déformations plastiques trés importantes. Dans ce second mode, I’analyse en viscosité
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des verres montrent qu’ils possédent deux régimes : I'un qualifi¢é de newtonien (faible
vitesse de déformation et haute température), pour lequel la viscosité est indépendante de
la vitesse de déformation, et I’autre, non-newtonien (forte vitesse de déformation et basse
température), pour lequel la viscosité diminue quand la vitesse de déformation augmente.

4 Le cisaillement d’un volume initial d’atomes, appelé STZ pour Shear Transformation
Zone, forme en se propageant une bande de cisaillement, qui lorsqu’elle traverse
I’échantillon conduit a sa rupture. Le comportement mécanique des verres dépend
intrinséquement du véritable volume de ces STZ.

4 Le dernier aspect discuté, les alliages a base zirconium qu’il serait intéressant d’étudier :
* possédent des propriétés spécifiques intéressantes.

*Une résistance mécanique ¢élevée (1,5 a 2 GPa)

¢ leur déformation plastique a température ambiante de 1’ordre de 2,2%.

» Une absence ou une faible déformation plastique due a la localisation de la déformation
dans de fines bandes de cisaillement.

*Les caractéristiques structurales des alliages a base zirconium, homogénéité chimique,
absence de joints de grains et de précipités incitaient a penser qu’ils seraient dotés d’une

résistance a la corrosion particuliere, plus importante que celles des matériaux cristallins.
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Chapitre 11

Procédure expérimentale

Introduction

Nous présentons dans ce chapitre, les différentes techniques expérimentales
que nous avons utilisées pour chaque étape et les techniques de caractérisation que nous
avons utilisées. Pour la synthése de nos alliages étudiés sa comporte trois méthodes. Le
four d'arc (arc furnace), la trempe sur roue (melt spinning) et la trempe sous vide en moule
refroidi (copper mold casting).  L’échantillon obtenu de départ des différentes
compositions par le four d'arc (arc furnace) est appelé échantillon « mére ». La fabrication
des verres métalliques étudiés dans ce travail s’effectue par la méthode de trempe rapide
sur roue (€laboration de rubans) la plus utilisée dans les laboratoires du faitde sa
simplicité de mise en ceuvre et la trempe sous vide en moule refroidi (élaboration de
massifs).Nous achevons ce chapitre par la présentation des diverses techniques
utilisées pour la caractérisation telle que le différentiel la calorimétrie (Differential
Scanning Calorimetry, DSC), la diffraction des rayons X (DRX), la microscopie
¢lectronique a balayage (Scanning Electron Microscopy, SEM), la microscopie optique
(MO) et enfin , les essais mécaniques effectués sont introduits, a savoir des essais de

compression, essais de dureté.

I1.1 Techniques d’Elaboration

Nos échantillons ont été ¢élaborés au  dipartimento di chimica laboratoire IFM
(préparation des verres métalliques massifs sous forme cylindrique et conique), laboratoire
INRIM (préparation des rubans d'une épaisseur 30um université de Torino-Italie). Tous les
¢léments ont été choisis avec une pureté élevée, 99.8% au minimum pour une
composition donnée, le processus d’¢laboration commence par la préparation de
I’alliage polyconstitué¢. L importance de cette étape vient de son influence directe sur la
qualité du produit final et ses propriétés.

Les métaux sous forme massive sont nettoyés de toute trace d’oxyde visible a

I’ceil par abrasion de la surface. Les compositions sont obtenues en prélevant les quantités
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voulues dans des proportions stoechiométriques. Les morceaux métalliques sont ensuite
lavés dans de ’alcool a 95° dans un bac a ultrasons pendant une a deux minutes puis
pesées de nouveau. Ensuite, ils sont placés dans I’enceinte du four sous atmosphére
controlée, libre d’oxygene. Cette étape de préparation se fait le plus rapidement possible,
pour éviter au maximum la réoxydation des métaux. Enfin, I’ensemble

d’alliage est mélangé par fusion dans un Four d'arc électrique (Arc Melting).

I1.2 Caractérisation des éléments de départ
Dans notre travaille, nous avons choisi un alliage a base de Zr avec la composition

Zrs59Cu;gNigAl;oXs (X=Nb, Ti et Ta). Les caractéristiques des éléments de base des verres

métalliques sont rassemblées au tableau II.1.

d’éléments

| Elément || % atomique || Pureté% | Forme || Point de fusion |
\ Zr | 59 | 99.8 |  morceaux || 1852 °C |
| Nb | 5 | 99.99 | morceaux ||  2468°C |
\ Ti | | 99.84 | morceaux | 1668°C |
\ Ta | 5 | 99.99 |  morceaux || 2996°C |
\ Cu | 18 | 99.99 | morceaux | 1083°C |
\ Ni | 8 | 99.95 |  morceaux || 1453 °C |
| Al | 10 | 99.99 | morceaux || 660°C |

Tableau I1.1 : Les caractéristiques du verre métallique étudié a base de Zr.

I1.3. balance

Les morceaux de ZrsoCu;gNigAljoXs (X=Nb, Ti et Ta) avec des puretés €levées (>
99 %) sont pesées par une balance électrique (OHAUS, précision 0, 0001 g) (figure 11.1),

pour atteindre la composition stoechiométrique recherchée.

Figure I1.1: balance
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I1.4. Four d'arc électrique (Arc Melting)

Un four d'arc électrique est un systéme qui chauffe les matériaux chargés par une
gamme de fours d'arc électrique dans la taille de grande unité d'approximativement une
capacité¢ de tonne employée dans des fonderies pour la production de la fonte, environ
moins de 50 grammes dans laboratoires un schéma du dispositif est présenté figure 11.2.
Bien que, les alliages de départ aient été préparés a partir de 1'élément pur (avec puretés de
99 % 4 99.9 %). Avant la fonte les ¢léments ensemble, chaque lingot a été fondu plusieurs
fois pour obtenir une bonne homogénéité. On applique une forte tension électrique entre
des ¢électrodes et le métal a faire fondre. Cette tension fait jaillir un arc électrique pouvant
engendrer une température allant de 1800°C a 3600°C et qui fait ainsi fonder le métal.

Pour préparer 1'alliage de départ, se consiste en :

e Un systétme a vide composé d'un rotatif et une turbopompe moléculaire, capable
d'atteindre un vide jusqu'a 10 mbar;

e Une piece cylindrique, équipée de tenailles dans déplacer les échantillons quand le vide
est atteint;

e Une ¢lectrode d'un alliage a base de tungsténe soutenu par un appui de cuivre,
¢lectriquement isol¢ ;

e Un générateur actuel pour la production d'arc électrique jusqu'a 20 - 400 A ;

e Un plat de cuivre, rafraichi par flux d’eau avec les creusets de forme et la taille
différente, ou les éléments sont fondus ;

Une entrée pour le gaz Ar (argon 99.999 pur a été utilisé) pour éliminer 1'oxygeéne de la

piece fondante avec plusieurs fois de nettoyage ;

L’¢échantillon obtenu par ce procédé est appelé échantillon (mere) ou (Master alloys) figure
I1.3. L’échantillon (mére) est généralement cristallisé, il est alors nécessaire de le refondre

afin de le tremper pour obtenir un verre métallique.
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Electrode

Alimentation

Figure II .3 : Photos d’échantillons élaborés par Four a arc de ’alliage a base de Zr(a)

ZI‘59CM13Ni3Al]0 Nb5 (b) Zr59Cu18Ni3Alw Ti5 (C) Zr59Cu18Ni3Alw Ta5.

Deux techniques de trempe sont alors possibles dans notre travail. Soit une technique

d’hypertrempe (vitesse de refroidissement plus rapide): la trempe sur roue, soit une trempe

plus lente: coulée dans un moule en cuivre refroidi.
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IL5. Elaboration de rubans par Trempe sur roue (Melt spinning)

La technique pratiquée est appelée Planar Flow Melt Spinning (en frangais « flot
planaire»), et permet de produire des rubans minces de 15 a 80 micromeétres d’épaisseur.
C’est la méthode de trempe rapide la plus utilisée dans les laboratoires du fait de la
simplicité de mise en ceuvre.

L’¢laboration des rubans est effectuée en utilisant un procédé de jet libre (melt spinning).
Cette technique consiste a projeter un petit volume de 1’alliage en fusion sur une roue en
cuivre ou en inox mis en rotation rapide. Les étapes de fusion et de trempe sont réalisées
sous atmosphere d’argon. Le dispositif employé est montré a la figure 11 .2 . La vitesse de
rotation de la roue a été fixée pour tous les échantillons a 90-100 tr/s, ce qui représente une
vitesse d’¢jection des rubans de ~40 m/s, correspondant a une vitesse de refroidissement de
I’ordre de 10° - 10° K/s [34]. L’alliage est fondu dans un creuset, puis éjecté a travers une
buse a I’aide d’une pression. Le jet liquide forme, au contact avec la surface de la roue, une
couche rapidement solidifiée qui se détache en forme de ruban éjecté par force centrifuge.

Melt spining consiste en différentes parties: four d'induction, creuset et systéme d'injection,
la roue et systtme de commande de pression, comme indiqué dans figure
I1.4 L'optimisation de ces paramétres pour le jet est un travail essentiel pour obtenir des

rubans lisses et controler la qualité du produit final.

« Ruban é|ecté
' par la force
centrifuge

Figure I1.4: (a)Schématisation du dispositif de coulée sur une roue tournante avec de

creuset de melt-spinning(b) image du dispositif expérimental de formation de rubans.
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Creuset : Les creusets utilisés constituent principalement de l'alumine, quartz ou le
graphite. L’¢lection de ces matériaux est basée sur leurs compatibilités chimiques avec
l'alliage fondu, la résistance au choc thermique, conductivité thermique basse et peu de
porosité. Quand le fondre compléte, 1’alliage est éjecté en appliquant la pression dans le

creuset.

La roue : 11 faut choisir un matériau qui absorbera la chaleur du ruban aussi rapidement
que possible, c’est-a-dire haute conductivité thermique, en permettant la flaque a humide
de la roue et forme le ruban. La texture superficielle de la roue et la propreté ont influencé
sur la qualité de produit et la forme. L'homogénéité de la flaque dépend de la rugosité ou

des imperfections de la surface de la roue.

La distance entre le creuset et la roue : La distance entre le creuset et la roue doit assurer

une laminaire et flux stable. Longues distances que l'optimum on peut provoquer des
turbulences dans la flaque, tandis que des distances trop courtes peuvent causer le contact

entre la flaque et le creuset.

Atmosphére de chambre : La production du ruban peut effectuer sous-vide, 1'atmospheére

aérienne inerte, ou le gaz réactif selon les propriétés chimiques et physiques de la charge.
Les alliages susceptibles a 1'oxydation peuvent étre jetés sous vide ou gaz inerte.

Pression_d'éjection : 1'¢jection du fondant du creuset est accomplie par la pressurisation

du gaz. Bien qu'un gaz inerte soit généralement utilise.

La vitesse de la Roue @ L'augmentation de la vitesse de la roue meéne a la formation de

rubans plus minces et donc, a la vitesse de refroidissement plus hauts. Le temps de contact
de solidifier le matériau sur la roue a I'importance décisive dans la fabrication de rubans
amorphes. Si le ruban détache du disque trop bient6t, la cristallisation et la décomposition
de phase peuvent arriver.

Lors de la trempe rapide, la goutte de liquide se présente sur la roue tournant a grande
vitesse comme présenté figure I1.5 pour différentes vitesses de rotation. La face du ruban
en contact avec la surface de la roue est appelée par la suite « face roue » ou « c6té rouey,
Iautre surface est appelée « face libre » ou «coté libre ».

Plus la vitesse de rotation est €levée, moins la surface de contact entre le jet et la roue est

large. Des ¢études ont montré que différents types de microstructure sont produits a
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différentes régions ou couches du liquide en cours de trempe et que la valeur de la vitesse
de rotation influence la distribution de ces microstructures. Sur la surface en contact avec
la roue, une vitesse de trempe plus élevée est supposée, de méme qu’une plus grande

surfusion conduisant a une vitesse de germination plus élevée et une structure plus fine
[144,145].

Figure IL5 : Photographie du liquide arrivant sur la surface de la roue tournant a
grande vitesse, pour différentes vitesses de rotation (M. Kramer, Ames Laboratory,

Ames, Etats-Unis).

I1.5.1 Procédure expérimental
Dans ce travail, le jet de composés Zr-Cu-Ni-Al-X (X=Nb, Ti et Ta) a été réalisé au via
Quarello université de Torino-Italie. Les rubans ZrsyCu gNigAl;oXs (X=Nb, Ti et Ta) ont

¢té obtenus par la trempe sur roue (figure II .6). Les paramétres utilisés pour le jet sont les

suivants :

+ Vitesse de la roue : 24 m/s

>

¢ Matériau de creuset : quartz

L)

% l'atmosphere utilisée : (Ar) inerte
% Température d'injection : d'environ 1300 °C

% Pression d'éjection : 7.5%10” mbar
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Figure II .6 : Photos d’échantillons élaborés par Trempe sur roue (Melt spinning) de
Palliage a base de Zr (a) Zrs9Cu;3NigAlyg Nbs (b) ZrsoCuisNigAlyy Tis
(c) ZF59Cu18Ni3A110 Ta5.

I1.6. Elaboration d’échantillons massifs par Injection dans un moule en

cuivre (Copper mold casting):

Des échantillons massifs ont été préparés via la technique d'injection de moule en
cuivre en injectant un alliage fondu directement dans un moule par un sur pression comme
indiqué dans la figure 11.7(a). Pour jeter l'alliage fondu, de moules en cuivre, qui a une
cavité¢ de forme de conique ou cylindrique, a été utilisé. Le cuivre a été choisi comme un
moule a cause de sa haute conductivité thermique. De plus, la cavité en forme conique ou
cylindrique de ces moules fournit des épaisseurs différentes le long de la longueur de
spécimens. La vitesse de refroidissement généralement d’ordre 10% - 10° K/s et donc
seulement quelques alliages métalliques, avec la haute capacité pour former un verre (glass
forming ability (GFA)), peut-&tre jetée par cette méthode, les obtenant avec une structure
amorphe. Cependant, la machine de jet consiste en bobine inductive, four pour fonder
l'alliage de départ et le moule en Cu avec la forme désirable. Un creuset de quartz avec un
trou est placé dans le centre de bobine, I'alliage de départ est mis a l'intérieur du creuset.
Une fois que l'alliage de départ est fondu, une surpression d'un gaz inerte est appliquée a

l'intérieur du creuset, qui laisse 1'alliage fondu injecter dans le moule en Cu a partir le trou.
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Bobine & induction _

Réservair
dargon P’

Creuset frmdx

. B

Ecnantillon — |

Lingotiere

Support froid — [ |

Fompe

(a) (b)
Figure I1.7 : (a) Schéma en coupe du dispositif d'injection ;(b) machine

Le moule en Cu présente un petit canal qui permet aux gaz résiduels de s'échapper du
creuset pendant le jet, le moule est parfaitement nettoyé pour garantir une bonne qualité
superficielle des échantillons. Parmi des machines de jet est le Topcast, cette machine est
un four commercial fabriqué pour le jet d'alliages précieux. La premicre tentative a
produire les verres métalliques massifs a ét¢ réalisée avec cette machine. Cette machine a
des avantages principaux était : moins chere, Interface amicale et facile d'étre programmé
pour réaliser plusieurs coups.

Par conséquent, ce dispositif consiste en deux chambres: la chambre supérieure dans
laquelle se trouvent la bobine et le creuset de quartz ou d'alumine (AlO;), chambre
inférieure qui contient le moule en Cu: Toutes les deux chambres peuvent évacuer jusqu'a
10" mbar en utilisant une pompe 4 vide et par la suite rempli ou ont rougi avec Ar pur. Le
jet peut €tre performé par la ressource de différentes pressions a toutes les deux chambres
en utilisant un stoppeur de bore nitride qui peut étre soulevé automatiquement. Dans ce
systtme le four contr6lé par un thermocouple qui calcule la température désirable.
Cependant, une fois que le thermocouple est placé 5 mm loin du creuset, la lecture de

température différe de la température réelle dans 1'échantillon figure I1.7(b).
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On obtient des barreaux ou coniques, en fonction de la géométrie de la lingoticre utilisée,
et qui sont, lorsque l'injection est réussie, brillants et résistants (figure IL.8). Pour
satisfaire la condition d’une vitesse de refroidissement critique de vitrification,
le moule peut étre refroidi par une circulation d’eau ou d’azote liquide. Il reste cependant

généralement des bavures et quelques petits manques matiéres sur I'extérieur des barreaux.

Figure I1.8 : Vus schématiques d'un moule sous forme conique ou cylindrique

Dans des alliages contenant les petites quantités de I'yttrium, 'oxydation été critique,
créant une couche d'oxyde qui a évité le processus de fonte méme a la température
maximale de 1650 °C. De plus, la distance de 8 cm du bec au moule de cuivre peut fournir
un manque de centre quand les creusets ont de petits défauts dans leur bec. Le jet de
métaux comme Al, Ag et Cu dans un moule de cuivre forme conique pour évaluer

différentes vitesses de refroidissements associés a différentes dimensions de grain [146].

I1.6.1 Procédure expérimental

Dans ce travail, le jet de composés Zr-Cu-Ni-Al-X (X=Nb, Ti et Ta) a été réalis¢ au
dipartimento di chimica laboratoire IFM université de Torino-Italie. Les verres métalliques
massifs ZrsoCusNigAl;¢Xs (X=Nb, Ti et Ta) ont été obtenus par I’injection dans un moule
en cuivre (figure II .9). Les paramétres utilis€s pour le jet sont les suivants :
¢ Matériau de creuset : quartz

% l'atmospheére utilisée : (Ar) inerte
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X/

¢ Température d'injection : entre 1350-1450

X/

¢ Pression d'¢jection : 250-400 mbar

Figure Il .9 : Photos d’échantillons élaborés par Injection dans un moule en cuivre

(Copper mold casting) Injection dans un moule en cuivre (Copper mold casting) de
Palliage a base de Zr sous forme cylindrique de 2 mm de diamétre(a) ZrsoCuy3NigAlyg

Nbs (b) Zl‘59Cll18Ni3A110 Tis(C) Zr59Cu13NisA110 Ta5.

I1.6.2 Polissage des sections de barreaux

Pour certaines applications, dureté ou observation, des sections de barreaux doivent
étre polies. Ce polissage est généralement réalisé sans enrobage et les échantillons sont
alors collés a la colle cyanoacrylate sur un support permettant de les maintenir paralleles
aux tapis de polissage. Deux Etapes sont employées. Une premicre sur des tapis abrasifs
classiques en carbure de silicium de Granulométries différentes, avec comme lubrification
de l'eau. Une deuxieme est trés rapide et peut-Etre réalisée a l'aide des papiers de grains
800 et 1200. Les verres sont ensuite polis sur des tapis de feutre sur lesquels une
suspension diamantée est déposée.

Cette opération est effectuée par polisseuse manuelle @ 200 a 250 mm de marque

MECAPOL P 230 avec une vitesse variable 20 a 600 trs/min (figure 11.10).
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Figure I1.10 : polissage MECAPOL P 230

I1.7 Techniques de caractérisations structurales

I1.7.1 Diffraction des rayons-X

Nous avons commencé de caractériser 1’état amorphe par les résultats de
diffractions des rayons X. il y a plusieurs choses a noter au sujet de ces mod¢eles simples.
Dans le cristal, I'environnement local autour de chaque atome est le méme : Chaque atome
a six voisins, tous a la méme distance.(dans trois dimensions, chaque atome aurait douze
voisins.)Dans le verre, chaque atome a environ six voisins en moyenne, mais quelques
atomes ont moins de six tandis que d'autres ont plus. En outre, tous les voisins autour d'un
atome donné ne sont pas a la méme distance, bien qu'encore une distance moyenne de
proche voisin puisse étre définie. Les mémes principes de base s'appliquent a de vrais
verres métalliques, mais la situation est plus complexe parce que les verres métalliques ont

habituellement plus que ceux aimables a I'atome.

Nous pouvons étudier atomique-mesurons la structure des verres métalliques en utilisant
certaines des mémes techniques employées pour étudier les matériaux cristallins. La
technique la plus employée couramment est diffraction de rayon X. En raison de leur
nature de vague, les rayons X se diffracteront des plans régulier espacés des atomes dans

un cristal, apres la loi de Bragg :

nA =2 dp,sinf (IL.1)

M : longueur d’onde incidente [A]
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n:ordre de diffraction
0:angle de diffraction [rad]
dy, : distance inter réticulaire mesurée pour les plans (h.k.1) [A]

Les positions du spectre qui se présente sous forme de raies X, donnent avec

précision les angles 20 des phases recherchées est représenté a la figure I1. 11.

Détecteur

Fentes
% détecteur

/ Fentes
Tube RX d'ouverture Fentes

deSoller -\ .

un{)chmmateur
|

2 Theta

. Theta

Figure Il.11. Schéma représentatif d’un diffractométre

Pour la détermination précise l'existence de la transition de verre (la formation
d'une large créte caractéristique est prévue pour la formation d'une phase amorphe), nous
avons utilisé le diffractometre de modéle INEL avec une anticathode de cuivre (raie Ka)
A =1.54056 A ; le balayage est compris entre 10 et 120° et un pas de 20 =0.015° (figure
I1.12).
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Figure. I1.12: Diffractométre INEL

D'autre part, la cinétique de la cristallisation, a ét¢ mesuré par diffractométre Panalytical
X'pert in situ couplé a une chambre en température (four de la température ambiante
jusqu’a la température 1200°C), il est équipé d’un détecteur rapide X’Celerator avec la
radiation de CuKa (A=1.5418 A). Ces mesures ont été effectuées au niveau de l'institut
Jean Lamour Nancy (France). Dans ce travail les phases cristallines ont été identifiées en
utilisant les bases de données du logiciel PCPDFWIN (International Centre for Diffraction
Data, USA, 1997).

D'autre part, la cinétique de la cristallisation, a ét¢ mesuré par diffractométre Panalytical
X'pert in situ couplé a une chambre en température (four de la température ambiante

jusqu’a la température 1200°C), il est équipé d’un détecteur rapide X’Celerator avec la
radiation de CuKa (A=1.5418 A). Ces mesures ont été effectuées au niveau de l'institut
Jean Lamour Nancy (France). Dans ce travail les phases cristallines ont été identifiées en

utilisant les bases de données du logiciel PCPDFWIN (International Centre for Diffraction
Data, USA, 1997).
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I1.7.2 Calorimétrie différentielle a balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC: Differential Scanning
Calorimetry) est généralement utilisée pour déterminer  la thermodynamique  des
transitions de phase, y compris la cristallisation et la transition vitreuse, mais elle ne
fournit aucune information sur les réarrangements atomiques qui se produisent
pendant la transition, ou sur l'identité et le nombre de  phases. Un  calorimétre
différentiel a balayage mesure la quantit¢ d'énergie (chaleur) absorbée ou dégagée
par un échantillon chauffé, refroidi ou maintenu a une température constante. En
outre, la DSC peut étre utilisée pour évaluer la gamme de températures et la
cinétique du processus de décomposition. Puisque la transition vitreuse est une
transition de second ordre, la DSC est utilisée pour mesurer sa température T,, définie
par le début de 1'événement endothermique, ainsi que la température de
cristallisation Ty (phénomeéne exothermique) et de fusion T; (phénomene

endothermique).
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I1.7.2.1 Principe de base de D’analyse Calorimétrie différentielle a
balayage (DSC)

L'idée d'analyse thermique est basée sur trois facteurs chacun li¢ a 'autre le temps
(t), la température (T) et le flux de chaleur (dQ/dt), la substance subit plusieurs
transformations pendant ce traitement représenté par le courbe flux de chaleur en fonction
de la température qui inclut deux réactions, endothermique (chaleur absorbée) et
exothermique (la chaleur développée). Bien que, dans cette étude, la technique DSC ait été
employée comme la technique principale pour déterminer 1'existence et la mesure de phase
amorphe dans des spécimens de coups. De plus, cette technique a été aussi employée
comme un outil pour vérifier I'existence de transition de verre et la cristallisation de
l'alliage jeté. Ainsi comment peut-on étudier ce qui arrive a un verre métallique lorsqu'on
le chauffe? La premicre étape consiste a le chauffer, évidemment. C’est ce que 1’on fait
dans la Calorimétrie a Balayage Différentiel, DSC pour les intimes. Le verre métallique

est chauffé dans un dispositif qui représentait a la figure II. 13 :

Eécipient Eecipient de
temotn  Echantillon reference

\\/—./

Argon

>

[ 4 -
7 \ / Vers | ordinateur

Thermocouples

Four

Figure I1.13 Schéma de principe de base de DSC

Il y a deux récipients. Dans I'un des deux, le récipient témoin, vous mettez votre
échantillon de verre métallique avec une masse environ du 25-30mg. L’autre, que vous
laissez vide, est le récipient de référence. Les deux récipients se trouvent dans un four qui
chauffe habituellement a quelque chose comme 10°C /minute (I’instrument est capable de
travailler avec une température de fonctionnement maximum de 1600°C).Chaque récipient
contient un thermocouple reli¢ a un ordinateur. L'ordinateur fait la différence entre la

température de 1'échantillon et celle de référence, et les convertit en flux de chaleur.
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Pourquoi les deux récipients n'auraient-ils pas la méme température? C’est simple : ils sont
différents! L’un contient le verre métallique et D’autre pas...L’échantillon de verre
métallique représente de la matiére supplémentaire dans le récipient témoin par rapport au
récipient de référence. La présence de cette matiére supplémentaire et son "inertie
thermique" (plus y'a de maticre, plus il faut de temps pour que tout soit chaud!) font que le
récipient t€émoin ne sera pas a la méme température que le récipient de référence.

L’analyse des échantillons est suivie au moyen d’un appareil NETZSCH DSC 200
PC (ALFATUS EL HADJAR). Le dispositif est constitu¢ d’une téte de mesure qui

supporte deux creusets avec couvercles (1-échantillon et 2-référence) placé dans un four

régulé en température et sous atmosphere inerte(figure 11.14).

Figure I1.14 : Calorimétrie différentielle a balayage NETZSCH DSC 200 PC

I1.7.3 Microscope électrique a balayage (MEB)

La microscopie €lectronique a balayage (MEB ou Scanning Electron Microscopy
SEM) est une technique puissance d’observation de la topographie des surfaces. Elle est
fondée principalement sur la détection des ¢électrons secondaires émergents de la surface
sous I’impact d’un trés fin pinceau d’électrons primaires qui balaye la surface observée et
permet d’obtenir des images avec un pouvoir séparateur souvent inférieur a 5 nm et une

grande profondeur de champ. L’étude des surfaces de rupture apres les essais mécaniques a
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été faite avec un microscope ¢€lectronique a balayage (MEB) marque JEOL JSM7600F,
représentés a la figure II.15, a I'université Henri Poincaré Laboratoire de Physique des
Milieux Ionisés et Applications (LPMIA) Nancy France sous la direction de Pr J.
BOUGDIRA.
Ses caractéristiques sont les suivantes:

- champ d’émission 1-30kV,

- résolution nominale inférieure a 2,0nm pour les fortes tensions et inférieure a

8nm a 1kV.
- Equipé d’un détecteur d’électrons secondaires, d’un détecteur d’électrons

Rétrodiffusés, détecteur d’¢lectrons Auger et d’un détecteur EDS (Energy

Dispersive Spectrometry).

Figure Il.15 : Microscope Electronique a Balayage JEOL JSM7600F

L’échantillon est soumis a un bombardement d’¢lectron (Figure I1.16). Les informations
fournies (électron secondaire, électron Rétrodiffusé, électron Auger, rayon X,..) peuvent
varier d’un point a ’autre de la surface, d’ou la nécessité de faire 1’étude en plusieurs de 1a

surface.
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Condenseur 1

Condenseur 2

Bobine de

Ql
gy

Cancn LY
& électrons

Ecran cathodique

Lentille
electromagneétique

Genérateur
de balayage

MM
i

balayage

Rayons X

T
\:\\ . Condenseur

final

= il
retrodiffuses

Electrons sl

secondaires
===

shsorbés
-

Echantillon

Figure I1.16 : Schéma de principe d’un Microscope électronique a balayage

Typiquement, comme le schématise la figure I1.16, un microscope électronique a balayage

est constitué de :

Une colonne électronique, comprenant un canon a électrons, plusieurs lentilles
¢lectromagnétiques (« condenseurs »), un certain nombre de bobines électriques
d’alignement et de réglages, et un dispositif de balayage ¢électronique du faisceau.
Cette colonne est maintenue sous vide a un niveau minimum de10~ Pa.

Une chambre « objet », ou est introduit I’échantillon

Un ensemble de détecteurs qui permet de recueillir toutes les émissions
¢lectroniques et électromagnétiques issues de la cible.

Un systeme de visualisation des images et d’exploitation des informations en
provenance de 1’échantillon.

Un ensemble de pilotage et de contréle informatique, généralement du type

compatible PC, I’imagerie étant numérique.
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I1.7.3.1 Colonne électronique

11.7.3.1.1 Canon a électrons

Générateur et accélérateur d’¢lectrons, il est habituellement composé d’une cathode
missive, portée a un potentiel négatif, d’une ¢électrode (le Wehnelt ), Iégérement plus
négative que la cathode, et d’une anode au potentiel zéro ; un systéme auxiliaire permet
I’alignement mécanique et ¢lectromagnétique avec I’axe de la colonne.

La source d’ électrons la plus usuelle est obtenue en chauffant 2 haute température
(environ 2 800 K) un filament de tungsténe en forme de pointe (« épingle a cheveux »)
(figure I1.17). Par effet thermoélectronique, le filament émet un faisceau d’¢lectrons qui
est focalisé localement (cross-over ) par I’action répulsive du Wehnelt ; ce cross-over,

dont le diametre d,, est d’environ 20 a 50 um, constitue la source apparente d’électrons.

Chauffage du filament

|

Filament

—
L] Résistance
= ‘?\de polarisation
=
L
Wehnelt A
/ _3
i 4 i Haute
} ( - ension
0 — T
Equipotentielles —fL - d_. Courant

d'émission

Faisceau

principe du canon a émission thermoélectronique
(d., est le diamétre du cross over)

comparaison entre une cathode en W et une pointe LaBg

Figure I1.17: canon a émission thermoélectronique
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I1.7.3.1.2 Systéme de lentilles électroniques

Généralement, une colonne ¢lectronique  comporte  trois  lentilles
¢lectromagnétiques. L’ensemble des deux premiers condenseurs, le plus souvent constitué
d’un seul bobinage et d’un double systeme de pieces polaires (figure 11.18), a pour role
essentiel de former une image réglable trés réduite de la source (plus exactement du cross-

over ) et d’adapter I’intensité de faisceau électronique.

Enroulements
conducteurs
{bobines)
(e e ety
re :
1°F lentille — ||
///
F‘Eéces<
polaires .
\\"'\-\
28 lentille —1 [
1 \
Carcasse Bagues
en alliage en laiton
ferromagnétique

Figure I.18 : Schéma d’un double condenseur

I1.7.3.2 Chambre « objet »

Elle permet de disposer les objets a observer et de les déplacer dans les différentes
directions. Elle possede généralement:
— deux translateurs horizontaux ;
— un translateur vertical ;
— un mouvement de rotation sur elle-méme ;

— un mouvement d’inclinaison par rapport a 1’axe optique (tilt en anglais).

-76 -



Chapitre 11 Procédure expérimentale

11.7.3.3 Ensemble de Détecteurs

I1.7.3.3.1 Détection des électrons secondaires
Les systémes de détection sont plus ou moins complexes selon 1’équipement mais

ils posseédent tous a minima un détecteur d’électrons du type « Everhart et Thornley »

11.7.3.3.2 Détection des électrons rétrodiffusés

Les microscopes ¢lectroniques actuels sont souvent équipés d’un détecteur

spécifique adapté aux électrons rétrodiffusés.

I1.7.3.3.3 Détection des électrons Auger
Détection des électrons Auger permet de caractériser les atomes situés a la

surface d’un corps cristallin ou amorphe et de préciser la nature de leurs liaisons.

11.7.3.3.4 Détection des photons X

Pour compléter le dispositif, on peut équiper le microscope d’un détecteur de

rayons X pour la microanalyse élémentaire
11.7.3.4 Interaction entre le faisceau d'électrons et I'échantillon

Lorsqu’un faisceau électronique d’énergie E, pénétre dans un échantillon solide, il
subit un certain nombre d’interactions, ¢lastiques et inélastiques. Les interactions
inélastiques provoquent une perte progressive de son €nergie, pour une grande part par
transfert aux €lectrons des orbitales atomiques et pour une moindre part par perte radiative
lors de I’interaction avec le noyau. Les interactions élastiques, principalement avec le
noyau, induisent en outre des variations plus ou moins brutales de la direction des
¢lectrons incidents (diffusion). Ces interactions conduisent globalement, comme le

schématise la figure I1.19 aux émissions suivantes :

¢ Une émission ¢lectronique rétrodiffusée, constituée d’électrons primaires qui, apres
avoir subi un certain nombre de chocs ¢élastiques avec les noyaux atomiques et inélastiques
avec les ¢€lectrons orbitaux, retrouvent la surface et ressortent de la cible (avec une énergie

plus ou moins proche de Ey).
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¢ Une émission ¢lectronique secondaire, de faible énergie (typiquement de I’ordre de 10
eV) : celle-ci résulte soit de I’émergence d’électrons primaires tres fortement ralentis par
des chocs inélastiques, soit plus généralement de 1’¢jection d’électrons (principalement de

valence) arrachés aux atomes par ionisation.

Spectre élémentaire

Cartographie X

| Electrons Electrons Electrons
2 primaires secondaires retrodiffusés
i Fond continu
i A

p— =
p) . o s
Spectre caractéristique 1 k v
|
Cathodoluminescence Emission X i
{visibla) B0 eV Ey
di/dE y
Electrons
Emissions Emissions Augar
électromagnétigues dlectronigues
\ Ey

Courant o
absorbé

Figure II.19 : Principales émissions électroniques et électromagnétiques dues aux

interactions d’un faisceau d’électrons avec un échantillon.

¢ Une émission d’¢électrons Auger, due a un mécanisme de désexcitation Auger apres
ionisation et constituée d’¢lectrons d’énergie caractéristique (c’est-a-dire caractéristique
de I’¢lément chimique excités).

¢ Une ¢émission de photons trés énergétiques (rayons X). Ils forment d’une part un spectre
continu issu du freinage (Bremsstrahlung) des électrons incidents dans le champ électrique
du noyau et d’autre part une émission caractéristique de chaque espéce d’atomes présents,

issue de leur ionisation par les €lectrons incidents.
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I1.8 Techniques de caractérisation mécanique

I1.8 .1 Essai de compression

Les essais de compression ont été réalisés dans le laboratoire essais mécaniques
(ALCELOR-METAL ELHADJAR) Nous obtenons une mesure de la courbe
contrainte - déformation (o = f( ¢ )) a la température ambiante, a I’aide d’'une machine
hydraulique du type Instron 5581, pilotée par un PC avec exploitation automatique
dans le logiciel d'essais test Xpert V7, ceuvrant sous un chargement quasi statique. La
vitesse de déformation utilisée est de I’ordre de 5x10 s
Des échantillons de verres métalliques et de BMG-composite, de formes
cylindriques , ont été découpés et préparés pour satisfaire la norme prédite pour les essais
de compression conventionnelles. La longueur de I’éprouvette est égale a deux fois son
diametre si elle est de forme cylindrique, deux fois sa diagonale si elle est de forme
rectangulaire. Les faces sont soigneusement polies et parfaitement paralléles,
particulicrement celles qui sont perpendiculaires a I’axe de la contrainte appliquée. Le
dispositif de compression, illustré par la figure I11.20, comprime les éprouvettes entre
deux pastilles de carbure de tungsténe, pour résister aux contraintes €élevées, et permet de
confiner les échantillons pour protéger des éclats éventuels.
Les propriétés mécaniques telles que le module Young, la limite élastique, la contrainte
a la rupture, la déformation élastique et plastique et la déformation a la rupture sont
directement extraites de la courbe conventionnelle de compression apres calibrage de la
machine. Nous notons que les essais de compression ont été¢ privilégiés aux essais de

traction a cause de leurs simplicités surtout au niveau de la préparation des éprouvettes.

Pastilles WC

Mors haut
Y &“ \

&\\

Echantillon

Mors haut ;;’7

Figure I1.20 : Schéma du dispositif de compression a température ambiante
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I1.8 .2 Essais de dureté

Il s'agit des essais les plus couramment pratiqués. Le principe est toujours
identique : un pénétrateur indéformable laisse une empreinte dans le matériau a tester. On
mesure les dimensions de l'empreinte et on en déduit la dureté. Dans une premicre
approche, on peut relier de manicre assez simple la limite d'élasticité R, avec la surface de
I'empreinte : plus l'objet pénétrant s'enfonce, plus la surface S de pression s'agrandit, donc
la force F étant constante, plus la contrainte diminue. Lorsque la contrainte n'est plus
suffisante pour déformer plastiquement le solide a tester, I'objet pénétrant s'arréte, et on a
donc : la dureté c'est un moyen de controle non destructif, utilisé en contrdle final car il est
possible d'obtenir, a partir d'un indice de dureté, une bonne approximation de la résistance

a la traction.

Les mesures obtenues ce fait a différent charge par la machine a Durométre
Vickers/Zwick/ZHV 10(ALFAPIPE EL HADJAR) par I’indice HV qui signifie de dureté
Vickers (figure II. 21) pilotée par un ordinateur PC avec exploitation automatique dans le
logiciel d'essais testXpert V7.01 qui se distingue notamment par sa simplicité¢ d'usage et
son adaptabilité aux conditions d'essais les plus variées. Des poids allant de 0.2 a 10 kg
(ou jusqu'a 30 kg) et objectifs interchangeables selon agrandissements et plages d'images
sont proposés pour les deux versions. L'incertitude qui en résulte, pour la gamme de

duretés mesurées, est alors de +5 Hy.
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Figure I1. 21: Durométre Vickers Zwick/ZHV10

Le principe de mesure de la dureté Vickers (figure I1. 22) se fait avec une pointe
pyramidale normalisée en diamant de base carrée et d'angle au sommet entre face égal a
136°. L'empreinte a donc la forme d'un carré ; on mesure les deux diagonales d; et d, de ce
carré a 1'aide d'un appareil optique. On obtient la valeur d en effectuant la moyenne de d; et
d,. C'est (d) qui sera utilisé pour le calcul de la dureté. La force et la durée de l'appui sont

également normalisées.

La duret¢ Vickers HV est le quotient de la charge d’essai F par 1’aire de

I’empreinte de diagonale moyenne d, c’est-a-dire :

. 1367
2 Fsin ——
sin F

HV = 0,102——>= = 0,1891 (IL.1)

e Hy : dureté Vickers

d; et d; : mesure de l'empreinte réalisée a 90° (2 diagonales du carré de
I'empreinte) (mm)

F : charge d'essai (N)

e g :accélération de la pesanteur
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E‘_ ]

Figure I1. 22: Principe de la mesure de dureté par la méthode Vickers
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I1.9 Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons présenté en détaillent les différentes techniques
expérimentales utilisées pour 1’élaboration. Tout d’abord, les méthodes de production des
verres métalliques massifs et ruban a base de zirconium sont décrites, puis les techniques
de caractérisation, a savoir la calorimétrie différentielle a balayage (DSC) qui permet une
¢tude de la stabilité thermique des verres, la mesure de leurs températures caractéristiques
lors d’un réchauffement, une évaluation de leur qualité structurale ainsi que du taux de
cristallisation d’un échantillon et la diffraction des rayons X qui permet de tester la
structure de nos alliages. Les essais mécaniques sont ensuite présentés. En premier lieu les
essais de compression, qui permettent de caractériser les propriétés é€lastoplastiques des
verres métalliques massifs, puis essais de dureté Vickers HV permet notamment de
mesurer de la dureté.

Les résultats obtenus de cette étude sont présentés dans le troisieme chapitre.
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Chapitre 111 Résultats et Discussions

Chapitre I11

Résultats et Discussions

Introduction

Comme nous I’avons cité dans le chapitre précédent, les conditions de préparation
et les méthodes d’¢laboration de nos verres métalliques ainsi que les différentes
techniques de caractérisation.
Dans ce chapitre nous présenterons et discuterons les résultats de différents essais réalisés
tout au long de ce travail, en passant par la comparaissant entre les échantillons
massifs(cylindrique et conique) et I’autre sous forme rubans avec I’ajout Nb, Ta et Ti dans
le systéme ZrsoCugNigAljpXs , en basant sur leur caractérisation structurale, par
diffraction de rayons X et de calorimétrie différentielle a balayage (DSC), qui permettent
d’évaluer les températures caractéristiques des verres.
La cinétique de la cristallisation a été caractérisée par DRX en température (HT-XRD) afin
d'étudier 1'évaluation de la microstructure des verres métalliques (massifs sous forme
cylindrique) en fonction de la température.
Nous nous intéressons ensuite a la caractérisation mécanique, principalement par
compression, dureté a température ambiante dans des échantillons cylindriques de verres

métalliques a base de zirconium.

III .1 Etude par diffraction des rayons-X
III .1.1 L'alliage de départ (L'alliage mére)

Avant de produire un verre métallique, les ¢léments d'alliage préparé ont subi un
traitement thermique jusqu'au le point de fusion via le technique de four d'arc (arc
melting). L'opération est répétée plusieurs fois pour chaque lingotiere afin d’éviter le plus
possible la présence d'oxydes et aussi d'obtenir une bonne homogénéité. Le composé
résultant appelé alliage de départ ou alliage mére (master alloy, pour englais). L'alliage
meére présente généralement une structure cristalline. Dans notre travail, nous avons choisi

un alliage a base de Zr avec la composition ZrsoCu;sNigAl;oXs (X=Nb, Ti et Ta).
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Figure. III.1 représente le spectre de diffraction de rayon X des multicomposés étudiés ou
avec la substitution de 5 at. % des Nb, Ti et Ta par Zr comme suivant:
Zr59Cu sNigAljgNbs, ZrsoCuigNigAljg Tis et ZrsoCusNigAlyg Tas.

On voit clairement que les spectres DRX contiennent des pics de Bragg correspondent a

I’apparence des phases cristallines de tous les composés (Zr,Ni, Zr,Cu, t-NiZr).

Master alloys ¢ ZrNi
o ‘Zrzcu
vV t-NiZr,
©
3
2 W
=
[72]
c
Q
ot
= oo
erngsCumNix
e
d T d T d T T T
20 30 40 29(°) 50 60

Figure IIl.1: Cliché de diffraction de XRD de Zrs9Cu;sNigAl;pXs (X=Nb, Ta et Ti) de

Palliage mére

I1I .1.2 Echantillons massifs et rubans (Alliages amorphes)

On ne connait que l’alliage de départ présente une structure cristalline comme
démontrée au paragraphe précédent, afin d’obtenir une structure amorphe (verres
métalliques) lingotieres de I’alliage mere ont €té coupés en des pieces et les mets dans un
creuset en quartz ou boron nitride. L’alliage de départ peut subir une haute température et
pression, quand il est complétement fondu, 1’alliage liquide est ¢jecté via surpression sur
une roue tournante avec une grande vitesse (production des rubans) ou dans un moule en

cuivre refroidi avec la forme cylindrique (production des échantillons massifs).

IIT .1.2 .1 Alliages amorphes massif : sous forme cylindrique

Dans le cas des échantillons massifs de 2mm de diamétre sous forme cylindrique,
les spectres de rayons X ne présentent aucuns pics de Bragg. L’absence de pics de Bragg et
la présence des bosses correspondent a I’état amorphe, autour d'un angle de diffraction (20)

de 40, 39 et 39 pour les échantillons Zr59Cu18NigA110Nb5, ZI‘59CU18Ni8A110Ti5 et
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Zr59CuigNigAl g Tas respectivement (figure II1.2). Les angles de diffractions comparés aux

compositions d’alliages a base de zirconium sont donnés par le tableau IIL.1, comme

reporté dans d’autres études.
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Figure I11.2: Clichés des diffractions aux rayons X de la section des barreaux de 2mm

de diameétre des compositions

ZrsoCusNigAljgTas respectivement.

Zrs9Cu18NigAl19Nbs,

ZrsoCu;gNigAl;oTis et
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Angle de
Verres métalliques diffraction Diameétre | Référence
(26) (D)
ZI‘55CU25Ni5A11()Nb5 38.5° Smm [Q Wang-2006]
ZI‘62.55CU17.55Ni9.9A110 38° 2mm [Ping-Jun Tao-2008]
ZI‘64.80CU14.85Ni10.35A110 38° 2mm [Ping-Jun Tao-2008]
ZI‘55A110CU30Ni5 38° 3mm [K Soda-2005]
Zrs55Al10Cuss <Nix(x=0et 5 at %) 38° 2mm [T. Fukami-2004]
Zrea.5Niys sAly1 sCug s 39° 3mm [M. Igbal-2006]
Zr657XTaXCu17.5A17,5Ni10 (X = 0, 2 38.5° 3mm [L L1u-2007]
et 5 at %)
Zrs53 5Ni14 6Al10Cuy79Tis 39° 3mm et [J.RAGANI-2011]
Smm
ZI‘52,5Ni14’6A110CU17’9Ti5 39° 3mm [He et al. 2000]

Tableau II1.1 : liste des verres métalliques a base de zirconium sous forme massif avec

Pangle de diffraction

Les résultats d’études par diffraction des rayons-X de nos échantillons
(Zr59Cu18NigA110Nb5, ZI‘59CU18Ni8A110Ti5 et Zr59Cu18NigA110Ta5) sont en bon accord avec
le tableau III.1 pour I’angle de diffraction mesurée et sont beaucoup comparable a nos

alliages.

III .1.2 .2 Alliages amorphes sous forme rubans

Nous avons commencé par caractériser 1’’etat amorphe de rubans de largeur 5 mm
et d’épaisseur d’environ 30 um. Les résultats de difractions des rayons X de la figure II1.3
montrent aucun pics de Bragg indiquant l'absence d'ordre a longue distance
(caractéristiques d'un ordre a courte distance). Les anneaux de diffusion correspondent a
1’état amorphe est centrée sur 20 =40, 39 et 39 pour les échantillons ZrsoCu;gNigAl;oNbs,

Zr59Cu18NigA110Ti5 et ZI‘59CU18NigA110Ta5 respectivement.
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Figure IIL.3: Clichés des diffractions aux rayons X de la surface des rubans des

compositions  ZrsoCuigNigAljgNbs,  ZrsgCuisNigAlgTis et Zrs9CusNigAlpTas

respectivement.
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Tableau III.2 compare les résultats de difractions X aux compositions d’alliages a base de
zirconium pour les rubans avec nos échantillons préparée par la méthode de Trempe sur

roue (Melt spinning).

Angle de
Verres métalliques diffraction (20) | Référence
Zrs5 5Cuy79Ni14 Al Tis 40° [AA Kund1g-2005]
Zr66.4Cu10.5Nig 7AlgTag 4 42° [G. He-2003]
ZI‘52.25Cng.sNi4_75A19_5Ta5 41° [G He-2003]
Zre5Al7 sNijgCuya sNbs 39° [J. Saida-2002]

Tableau I11.2 : Caractéristiques structurales des verres métalliques a base de zirconium

préparés par Trempe sur roue.

En effet, on constate d’apres le tableau I11.2 qu’il résume les différentes valeurs d’angle de
diffraction des verres métalliques sous forme rubans. La comparaison directe de ces

valeurs avec nos €chantillons reste trés comparable.

III .1.2 .3 comparaison entre les alliages amorphes massifs et rubans

La figure III.3(nous avons rassemblé les courbes des échantillons massifs et
rubans ) présente les courbes de diffraction-X des verres métalliques des compositions
Zr59CugNigAl X5 (X=Nb, Ti et Ta). Les spectres de diffractions obtenues ont la méme
forme, une large créte(les halos observés) autour d'un angle de diffraction de 40, 39 et 39
pour les échantillons ZrsoCu;sNigAljgNbs, ZrsoCugNigAljgTis et ZrsoCuigNigAljpTas de
forme massive et ruban respectivement, aucune structure cristalline de diffraction pointue
identifiable. Confirmant que les deux types des échantillons possédent les structures

amorphes.
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Intensity,a.u.

e “ = =
A RGN,
R
ZEh ARANA, o
=] 35
: o |
Rt 5| oo S
£ ot IS
Rbbm
Mw/ﬁw
»  » o 5 o n2 © o @ o 0o » o 5 '
A0ges Alges 2Degess

Figure II1.4: Clichés des diffractions aux rayons X de la surface des rubans et de la
section des barreaux de 2mm de diamétre des compositions(a) Zrs9NbsCusNig Alyy (b)

Zr59Ti5Cu18Ni3A110 (c)Zr59Ta5Cu18NigAlw.

II .1.3 Caractérisations de la géométrie de la lingotiere utilisée

La mise en forme de la piéce est effectué¢e par coulée en moule de cuivre
placé a I’intérieur d’une lingotiere, il est nécessaire de remplir totalement le moule et de
refroidir suffisamment rapidement la piece. Ces moules présentent une forme géométrique
conique et cylindrique vissées entre elles qui sert d’intermédiaire avec la lingotiere. La

figure I11.5 présente la partie lingotiére du dispositif utilisé.

Réservoir d>argon Enceinte sous atmosphére d*argon
T T

i

{en sous pression par rapport au réservoir)| |

Vanne d’ouverture

/
@ | i
argon ~—  Spires
Creuset —— ﬂ © inductives
Alliage _ ] e /
— [ O

liquide @Z

Buse

Lingotiére

Figure II1.5: photo vue de la partie lingotiére du dispositif expérimental d’élaboration

des verres métalliques.
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Pour le verre métallique Zrs9Cu;gNigAljgTas réalisées par injection dans un moule en

cuivre est analysé par diffraction des rayons-X effectuées sur la partie cylindrique et partie

conique, Figure I11.5.
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Figure II1.6:Analyse par diffraction des rayon-X effectuées sur la partie cylindrique et

partie conique pour ZrsoCusNigAljpTas .

La figure III.6 représente les spectres obtenus pour les différentes parties, partie
cylindrique et partie rompue conique. Au cours de cette étape (partie inferieure) étudie, on
observe une phase totalement amorphe avec un large halo centré autour de 26 =39°.

En effet, alors que dans cette partie ne présente aucun pic de diffraction, ce que
justifie un bon refroidissement (refroidissement rapide) qui donne un état amorphe. Durant

cette deuxieme étape (partie conique), on observe I’apparition de nombreux pics de
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cristallisation plus fréquente. Ces pics ont €té en partie indexés par des cristaux de type
Zr,Cu, Zr,Al et Zr;Ni dans ce cas les atomes s'arrangent d'ordre a longue distance. On
constate également de 1’existence des pics de Bragg dans cette partie, témoignant d'une
mauvaise vitesse de trempe du liquide surfondu qui générer de cristallisation dans les
verres (liquide surfondu n’a pas refroidi convenablement avec une vitesse critique R,

n’étaient pas minimale a laquelle on évite la cristallisation).
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Figure I11.7:Analyse par diffraction des rayon-X effectuées sur la partie cylindrique et

partie conique pour ZrsgCu3NigAl19Nbs .

Pour le verre métallique Zrs9Cu;gNigAl o(Nbs analysé par diffraction de rayons-X effectuées
sur la partie cylindrique et partie conique, figure III.7. La figure III.7 représente les

spectres obtenus pour les différentes parties, partie inferieure et partie supérieure. Au cours
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de cette étape (partie inferieure) étudie, on observe une phase totalement amorphe due a la
vitesse de trempe suffisamment trés rapide avec un large halo centré autour de 26 = 40°.
Vers la deuxiéme étape (partie supérieure), nous montrons une apparition de nombreux

pics de cristallisation plus fréquente. Ces pics ont été en partie indexés par des cristaux de

type Zr,Cu et Zr,Ni.
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Figure I11.8:Analyse par diffraction des rayon-X effectuées sur la partie cylindrique et

partie conique pour ZrsgCusNigAlpTis .

Pour le verre métallique ZrsoCu;sNigAl;¢Tis, I’analyse en diffraction de rayons-X a été
réalisées sur la partie cylindrique et partie conique, figure II1.8. La figure I11.8 représente

les spectres obtenus pour les différentes parties, partie inferieure et partie supérieure. Au de
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cours de cette étape (partie inferieure) étudie, on observe une phase totalement amorphe
avec un large halo centré autour de 206 = 39°.Dans la partie supérieure, nous avons pu
indexer les cristaux formés, les cristaux formés sont trop nombreux et trop variés. Les raies

ont pu €tre indexées par des cristaux du type Zr,Cu et Zr,Ni.

I1I .1.3.1 Observation de la coulée
Visuellement, I’observation de la coulée n’apporte pas toutes les informations
nécessaires a la compréhension du phénomeéne. La figure I11.9 présente une photo du jet

réalisée a partir d’un film a 25 images par seconde [147].

Figure IIL9 : Photo de la coulée

Dans ce cas (figure II1.9), la déviation du jet par rapport a I’axe de coulée est évitée
cependant il est difficile d’observer le régime d’écoulement.

L’utilisation d’une caméra rapide, 500 images par seconde, a offert la possibilité de
déterminer le comportement de I’alimentation en liquide du moule. En effet, le régime
d’écoulement (figure I11.10) passe du goutte- a-goutte. De plus, les temps de coulée ont pu
étre déduits du film 524 ms dans ce cas.

En complément, le régime goutte a goutte a pu étre décrit de mani¢re quantitative. La
coulée s’est effectuée en 10 gouttes de rayon moyen 0,31 cm.

La vitesse moyenne a la sortie du creuset a ¢été évaluée a 0,34 m/s et la vitesse moyenne
d’entrée du liquide dans le moule a été évaluée a 0,86 m/s.

Parallelement a I’observation de la coulée, la mesure des températures au cours des essais

peut étre réalisée par I’intermédiaire de deux thermocouples positionnés a I’intérieur du
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moule. Ces thermocouples de type K, diameétre 0,25 mm, couplés a un enregistrement des

données avec une période de 5 ms, assurent une réponse trés rapide.

trou de coulée @ =4 mm

Temps de coulée 524 ms

Figure II1.10 : Représentation le type de jet utilisé (goutte a goutte) [147]

I1I .1.4 Caractérisations les deux faces du ruban (Coté libre, Coté roue)
La mise en forme de ruban ce fait a partir de la goutte de liquide se présente sur la
roue tournant a grande vitesse. La face du ruban en contact avec la surface de la roue est
appelée par la suite « face roue » ou « c6té rouen, I’autre surface est appelée « face libre »
ou «coté libre ». Ces deux cotés (coté roue, coté libre) rapportent une étude, la diffraction
de rayon-x est un parametre trés important d’interpréter les résultats obtenus sur les deux

faces d’un méme ruban.
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Figure I11.11:Spectres de diffraction des rayons X du ruban ZrsoCu,3NisAl;oNbs pour les

deux faces : (a) Coté libre, (b) Coté roue.

Dans I’exemple présenté figure I11.11, le ruban ZrsoCu;gNigAljgNbs a étudier est analysé

sur les deux faces. Les résultats obtenus sur les deux faces d’un méme ruban sont trés

différents, avec en particulier la présence de bosses correspond a I’état amorphe, autour

d'un angle de diffraction (20) de 40° sur la face coté libre (figure III1.11(a)). Le ruban sur

la surface c6té roue donne des pics cristallins plus fréquents. Les pics détectés

correspondent aux phases cristallines du type Zr,Cu et Zr,Ni (figure III.11(b)).
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Figure I11.12:Spectres de diffraction des rayons X du ruban ZrsoCu;3NigAlj9Tas pour les

deux faces : (a) Coté libre, (b) Coté roue.

La méme étude est effectuée pour le ruban ZrsoCu;gNigAljgTas. Cet exemple souligne une
autre différence entre les deux faces du ruban. Le spectre de diffraction c6té libre du ruban
ayant un large pic corresponde a 1’état amorphe, autour d'un angle de diffraction (20) de
39° figure I11.12. (a). Par contre les mesures de diffraction des rayons X réalisées, sur la
face rouée indiquent également la présence de germes cristallins (quelques pics) figure

II1.12. (b). Les pics détectés correspondent aux phases cristallines du type Zr,Cu et Zr,Al.
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Figure I11.13:Spectres de diffraction des rayons X du ruban ZrsoCu;3NisAl;9Tis pour les

deux faces : (a) Coté libre, (b) Coté roue.

Une étude comparative est achevée pour les deux faces de ruban ZrsoCu;sNigAljoTis. La
comparaison des spectres fait conclure que les deux faces sont différentes. L’absence de
raies de diffraction et la présence de halos diffus sur un diffractogramme RX pour la face
coté libre qui corresponde a 1’état amorphe, autour d'un angle de diffraction (20) de 39°
figure II1.13. (a). La détection de germes cristallins détectés majoritairement sur la face
coté roue figure II1.13. (b). Les pics détectés correspondent aux phases cristallines du type
Z1,Cu, Zr,Al et ZroNi.

Les résultats de diffraction des rayons X montrent que la face roue contiennent plus
souvent des germes cristallins que la face libre. La différence entre les deux faces de

rubans produit par trempe ultra-rapide sur roue a déja fait 1’objet de publications [148-

150].
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La détection de germes cristallins détectés majoritairement sur la face roue des rubans
peut-étre reliés aux observations de défauts de trempe de type pore (la taille des pores varie
entre quelques dizaines a quelques centaines de micrometres) et cavité (la taille des cavités
varie entre quelques micrometres et quelques dizaines de micrométres). Ces défauts de
trempe ont été expliqués par des poches d’air ou de gaz(les cavités et les pores pourraient
avoir comme origine une bulle de gaz: entre le liquide et la surface de la rouée pour les
pores et a I’intérieur du liquide pour les cavités.) coincées entre la surface de la roue et le
liquide au moment de la trempe, induisant ainsi une vitesse de trempe localement plus
faible permettant 1’apparition de germes cristallins. La majorit¢ des rubans étudiés
présentent des défauts de surface sous la forme de pores ou de cavités. Ceci confirme

I’influence de 1’état de surface de la roue.

III .2 Températures caractéristiques et indices de GFA

De plus, on a pu déterminer I’influence des éléments d’additions Nb, Ti et Ta sur
I’aptitude a la vitrification(GFA) par les deux modes de préparation des alliages amorphes
a base de Zr dans le systetme ZrsoCu;sNigAljoXs (X=Nb,Ti,Ta) sous forme de rubans
¢laborés avec la méthode la trempe sur roue (melt spinning) et sous forme du massif avec
la méthode de la trempe sur cuivre en moule refroidi ( copper mold casting) en utilisant
calorimétrie a balayage (DSC) qui méne pour identifier les conditions de traitements

thermiques appropriées.

IT1.2 .1 Verres métalliques massifs (VMM): forme cylindrique

Les températures caractéristiques de lI'amorphe sont obtenues par DSC avec une
vitesse de chauffage égale a 10°c/min (Figure III.14). Comme montré dans figure II1.14,
effectuées sur la partie cylindrique deux événements de cristallisation indiquent la
formation de deux types de phases cristallines. En outre, la premiére créte de cristallisation
est pointue et basse et la deuxieme créte de cristallisation est pointue et haut pour
Zrs5oCu;gNigAljgNbs, par contre est inversible pour ZrsoCu;sNigAljgTas, d’autre part la
courbe de scan en DSC pour ZrsoCu;sNigAlj¢Tis donne deux créts bas. Des composés
Zr59Cu;gNigAl X5 (X=Nb,Ta,Ti) présentent un phénomene bien visible des températures
de transition vitreuse suivi par un domaine de liquide surfondu. Ces résultats acquis par
analyse thermique DSC confirment également les mesures par diffraction de XRD obtenu

pour la partie inferieure des composés (structure entierement amorphe).

- 100 -



Chapitre 111 Résultats et Discussions

Zr59Nbscu18Ni8A110 10°C/mn
¢2mm rod

TT T T

g xl1 X2

200 250 300 350 400 450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950
Temperature(°C)

Heat flow(ua) — Exo

Zr59Tascu18NisA110 10°C/mn
¢2mm rod

Tg

o 3

o lT sz

: l

=

(=}

=

3

s

T e e S L N A e s p e s |
200 250 300 350 400 450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 9501000

Temperature(°C)

H : 10°C/
Zr59T15Cu18N18A110 mn
¢2mm rod

Heat flow(ua)— Exo

-7 ——7r 7777777
200 250 300 350 400 450 500 550 600 650 700 750 800 850 900 950
Temperature(°C)

Figure II1.14 : Courbe DSC des composés Zrs9CusNigAl19Xs (X=Nb,Ta,Ti) montrant

une cristallisation en deux étapes effectuées sur la partie cylindrique .

Les températures caractéristiques sont indiquées par des fléches par analyse thermique

DSC. Cette derniere technique permet en plus d’avoir la température de transition vitreuse
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(Tg), la température de cristallisation (Ty), la région de la température surfondue (AT=T,-

T,), température de fusion Ty, et du liquide T;. Ces données ainsi que le calcul de deux
indices de GFA, v = Tx/ (T,+T), facteur représentatif de 1’aptitude a la vitrification et la

température de transition réduite Ty, = T,/ T}, sont rassemblés dans le tableau I11.3.

Composition % Te(°c)  Txi(°c) | Txa(°c) | Twm(°c) Ti(°c) AT(°c) T Y
Zrs59Cu gNigAl;oNbs 347 392 488 867 952 45 036 0.30
Zrs59Cu gNigAljoTas 342 400 430 876 957 58 036 0.30
Zrs59CugNigAloTis 361 403 454 841 909 42 040 0.32

Tableau 1I1.3 : Températures caractéristiques mesurées a 10°c/min pour des alliages

synthétisés par la trempe sur cuivre en moule refroidi effectué sur la partie cylindrique.

Dans le tableau II.3 la comparaison directe de ces températures confirment que les
valeurs de T, et Ty sont presque trés proches sauf la valeur de T, pour le verre métallique
ZrsoCu;gNigAljoTis n’est moins ¢élevé. D’autre part, il est important de noter que, les
valeurs Ty, et T; assez faible pour ZrsoCugNigAljoTis par rapport ZrsoCu;gNigAljgNbs et
Zr59CugNigAljgTas. Les deux dernieres colonnes de ce tableau montrent respectivement
les valeurs de T, et v des composés ZrsoCugNigAljoXs (X=Nb,Ta,Ti) obtenues dans les
meilleures conditions sont relativement proches.

Le paramétre de la température réduite de transition vitreuse Ty, = To/T) est i€ aux taux de
germinations homogénes dans un liquide en surfusion. Plus T, est grand, plus T, est
proche de T, et donc plus la viscosité du liquide entrant en surfusion est grande.

Ces résultats confirment que I’approche développée dans le cadre de cette étude permet
d’estimer avec succes le domaine de vitrification des alliages a base de zirconium.
Quasiment toutes les compositions synthétisées dans le domaine prédit par 1’approche ont
¢té obtenues amorphes (AT est grand et plus un verre est stable vis-a-vis de la

cristallisation).

Dans cette étude, la comparaison de ces températures avec celles de la littérature reste
délicate. D'une part, les vitesses de chauffe employées sont souvent différentes et sont
plutdt comprises entre 20 et 40K/min. D'autre part, la fagon de mesurer T, (T"™ ou

T, """ par exemple) varie aussi d'un auteur a l'autre et n'est parfois pas renseignée.
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I11.2 .2 Verres métalliques massifs (VMM): forme conique

Dans cette étude, nous avons mené une analyse d’une partie élaborée par un moule
en cuivre sous forme conique. La vitesse de refroidissement et les conditions de moulage
peuvent influer sur la (GFA) des verres métalliques massifs obtenus qui impliquent

d’ajustement de la composition tous prés de l'eutectique et baisser leur température de

liquidus.
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Figure II1.15 : Courbe DSC des composés ZrsoCusNigAl19Xs (X=Nb,Ta) montrant une

cristallisation en deux étapes effectuées sur la partie supérieur .

La figure II1.15 montre les courbes DSC de cristallisation des composés ZrsoCu;sNigAl;Xs
(X=Nb,Ta) pris de la partie supérieure. Deux pics exothermiques de cristallisation ont ét¢

observés des températures Tx; et Tx, et des températures de transition vitreuse T,. On
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peut constater, dans les courbes DSC pour les échantillons massifs des compositions
Zr59Cu;gNigAl X5 (X=Nb,Ta) n’ont pas été obtenues totalement amorphes aprés Copper
mold casting. En effet, l'intervalle de transition vitreuse AT= Tx- T, est 27, 34 pour
Zrs5oCu;gNigAljoNbs et ZrsoCugNigAljgTas respectivement, ces verres métalliques effectués
sur la partie supérieure possedent un petit large AT témoignant d'une mauvaise vitesse de
trempe du liquide surfondu qui génére de cristallisation dans les verres. La comparaison
des valeurs trouvées AT de la partie supérieure entre AT de la partie inferieure montre que
l'intervalle de transition vitreuse a une valeur plus faible dans le cas de la partie supérieure
et pourrait indiquer une vitesse de refroidissement plus lente lors de I'¢laboration. On
remarque de plus la température de fusion Ty, et de liquide T, de la partie2 (Tableau I11.4)
est augmenté par rapport de la partiel des compositions ZrsoCu;gNigAljoXs (X=Nb,Ta),
cette augmentation est liée a la cristallisation, qui implique que pour une phase amorphe
c'est notamment une plus basse température de fusion T, aussi bien plus basse température

de liquide(partie cylindrique) .

Composition % Te(°c)  Txi(°c)  Txw(°c)  Twm(°c) Ti(°c) AT(°c)

Zr59Cu sNigAl;oNbs 351 378 449 876 958 27
Zr59Cu sNigAljoTas 346 380 567 891 966 34

Tableau 111.4 : Températures caractéristiques mesurées a 10°c/min pour des alliages

synthétisés par la trempe sur cuivre en moule refroidi effectuées sur la partie conique.

Plusieurs vitesses de chauffage ont été utilisées afin de pouvoir détecter toutes les
transformations se produisant dans la structure, ce que ne permet pas I'utilisation d’une

seule vitesse : 5°C/min, 10°C/min ,15°C/min, 20°C/min et 25°C/min.

Un exemple de la variation de la vitesse de chauffage est donné figure I11.16 dans le cas
d’un échantillon ZrsoCu;gNigAl;oTis synthétisés par la trempe sur cuivre en moule refroidi
effectué sur la partie inferieure. Dans ce cas, 5 vitesses de chauffages différents ont été
choisies: 5, 10, 15,20 et 25°C par minute. La forme des graphes mesurés est trés proche.
En particulier, la détection la température de transition vitreuse T,, la température de
cristallisation Ty et la température Ty, de solidus et la température T, de liquidus, sont tout

apparente pour toutes les vitesses de chauffage (Tableau II1.5). On peut constater que les
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Tg, Tx, T et T; augmentent avec I’augmentation de taux de chauffage, indiquant que ces

transition et cristallisation de verre toutes les deux avoir les effets remarquables de

cinétique.
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Figure I11.16 : Courbe DSC de composé ZrsoCu;3NigAl1gTis synthétisés par la trempe

sur cuivre en moule refroidi effectué sur la partie cylindrique a différents taux de

chauffage.

Taux de chauffage T, (°C) | Ta(°C) | Tw(°C) AT(°C) | Twm(°C) Ti(°C)
(°C/mn)
5 360 402 452 42 839 908
10 361 403 454 42 841 909
15 364 407 456 43 843 933
20 367 409 458 42 844 948
25 368 413 459 45 846 951

Tableau II1.5 : Températures caractéristiques mesurées a différents taux de chauffage
pour Palliage ZrsoCusNigAl1gTis synthétisés par la trempe sur cuivre en moule refroidi

effectué sur la partie cylindrique.

I11.2 .3 Verres métalliques sous forme rubans
En ce qui concerne les composés Zrs9oCu gNigAljoXs (X=Nb,Ta,Ti) sous forme
rubans, les diagrammes de DSC avec une vitesse de chauffage égale a 10°c/min (figure

[I.17) est menée de T, marqué ou apparente, suivi de deux événements de cristallisation
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indique la formation de deux types de phases cristallines. En outre, la premiére créte de
cristallisation est pointue et basse et la deuxiéme créte de cristallisation est pointue et haut
pour ZrsoCu;sNigAljoNbs, par contre est contraire pour ZrsoCu;gNigAljgTas, d’autre part la
courbe de scan en DSC pour ZrsoCugNigAljgTis donnes deux créts bas. Des composés
Zr59Cu;gNigAl X5 (X=Nb,Ta,Ti) présentent un phénomene bien visible des températures
de transition vitreuse suivi par un domaine de liquide surfondu. Ces résultats acquis par
analyse thermique DSC confirment également les mesures par diffraction de XRD obtenu
pour les différents rubans (structure entierement amorphe).

Les températures caractéristiques sont indiquées par des fleches par analyse
thermique DSC. Cette derniére technique permet en plus d’avoir la température de

transition vitreuse (T,), la température de cristallisation (Tx), la région de la température

surfondue (AT=T,-T,), température de fusion Ty, et du liquide T;. Ces données ainsi que le

calcul de deux indices de GFA, y = Tx/ (T +T)), facteur représentatif de I’aptitude a la
vitrification et la température de transition réduite T,, = Ty/T|, sont rassemblés dans le

tableau II1.6.

Composition % Te(°c)  Txi(°c) | Txa(°c) | Twm(°c) Ti(°c) AT(°c) T Y

Zr59Cu;sNigAl;oNbs 348 394 490 868 952 46 0.36 0.30
Zr59Cu sNigAljoTas 343 402 432 878 958 59 0.35 0.30

Tableau I1I1.6 : Températures caractéristiques mesurées a 10°c/min pour des alliages

synthétisés par trempe sur roue (Melt spinning) effectuée sur des rubans.

Dans le tableau III.6 la comparaison directe de ces températures confirment que les
valeurs de T, et Ty sont presque trés proches sauf la valeur de T, pour le verre métallique
Zr59Cu;gNigAl g Tis n’est débuté a une température moins élevée, cette différente et di a
plusieurs facteurs. D une part, la technique et les conditions de mesure employées peuvent
différer, et I’emploi de la DSC. D’autre part, il est important de noter que, les valeurs Ty, et
T, assez faible pour Zrs9CujgNigAljgTis par rapport ZrsoCuigNigAljgNbs et
Zr59CugNigAljgTas. Les deux dernieres colonnes de ce tableau montrent respectivement
les valeurs de Ty, et y des composés ZrsoCu sNigAljoXs (X=Nb,Ta,Ti) obtenues dans les

meilleures conditions sont relativement proches.
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Le parameétre de la température réduite de transition vitreuse Ty, = To/T) est 1i¢ aux taux de
germinations homogénes dans un liquide en surfusion. Plus T, est grand, plus T, est
proche de T, et donc plus la viscosité du liquide entrant en surfusion est grande.

Ces résultats confirment que I’approche développée dans le cadre de cette étude permet
d’estimer avec succes le domaine de vitrification des alliages a base de zirconium.
Quasiment toutes les compositions synthétisées dans le domaine prédit par I’approche ont
été obtenues amorphes (AT est grand et plus un verre est stable vis-a-vis de la
cristallisation).

Dans cette étude, la comparaison de ces températures avec celles de la
littérature reste délicate. D'une part, les vitesses de chauffe employées sont souvent
différentes et sont plutot comprises entre 20 et 40K/min. D'autre part, la fagon de mesurer
Ty (T ou Ty"™ " par exemple) varie aussi d'un auteur a l'autre et n'est parfois pas

renseignée.
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Figure III.17 : Thermogramme DSC des rubans des compositions Zrs¢Cu;sNigAljpXs
(X=Nb,Ta,Ti) obtenus apres Trempe sur roue melt-spinning, avec une Vvitesse de

chauffagel(0°C/mn.
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Plusieurs vitesses de chauffage ont été utilisées afin de pouvoir détecter toutes les
transformations se produisant dans la structure, ce que ne permet pas l’utilisation d’une

seule vitesse : 5°C/min, 10°C/min ,15°C/min, 20°C/min et 25°C/min.

Un exemple de la variation de la vitesse de chauffage est donné figure II1.18 dans le cas
d’un échantillon ZrsoCu;gNigAljoTis sous forme ruban synthétisé par trempe sur roue
(Melt spinning). Dans ce cas, 5 vitesses de chauffages différents ont été choisies: 5, 10,
15,20 et 25°C par minute. La forme des graphes mesurés est trés proche. En particulier, la
détection la température de transition vitreuse Ty, la température de cristallisation Ty et la
température Ty, de solidus et la température T de liquidus, sont tout apparente pour toutes
les vitesses de chauffage (Tableau III.7). On peut constater que les Ty, Ty, T et T
augmentent avec I’augmentation de taux de chauffage, indiquant que ces transition et

cristallisation de verre toutes les deux avoir les effets remarquables de cinétique.

ergTiSCulgNi8 Al10

T Tx
Tg x1 T T
i 1
/\k&\}“
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i
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Figure II1.18 : Courbe DSC de composer Zrs9CusNisAlyTis synthétisés par la trempe

sur roue melt-spinning, a différents taux de chauffage.
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Taux de chauffage T, (°C)  Txi(°C) Tx(°C) AT«(°C) Tm(°C) Ti(°C)
(°C/mn)
5 361 403 451 42 840 908
10 362 405 451 43 842 915
15 366 408 453 42 843 944
20 368 410 455 42 844 952
25 369 413 458 44 846 933

Tableau 1I1.7 : Températures caractéristiques mesurées a différents taux de chauffage

pour Palliage Zrs9Cu;sNigAl o Tis synthétisé par la trempe sur roue melt-spinning.

I1I .2.4 Comparaison entre les échantillons massifs et rubans

La comparaison des valeurs trouvées entre les échantillons massifs effectuée sur la
partie cylindrique et ruban obtenu par DSC avec une vitesse de chauffage égale a
10°c/min, montre qu’on peut mettre en évidence des écarts relativement trés proches (T,
Tx Tm et Ty). L’état amorphe est confirmé par analyse thermique pour les échantillons
massifs et rubans ou deux pics intenses de cristallisation sont visibles, la température de
transition vitreuse est clairement décelable. D’autre part, il est important de noter que,
I’étendue du liquide surfondu AT = Ty;-T,, la température de transition réduite T,, = To/T)
et y = Tx/ (Tg+Th), calculée avec les températures en degré °C, sont quasiment les mémes

pour les deux formes des échantillons qui sont regroupées dans le tableau II1.3 et II1.6.

I1I .3 Cinétique de la cristallisation

Il est connu que les alliages amorphes sont thermodynamiquement métastables (état
hors équilibre), I'augmentation de la température peut transformer ces alliages a des états
cristallins qui sont thermodynamiquement stables (Etat équilibre). Cependant, la
cristallisation des verres métalliques peut é&tre étudiée expérimentalement par des
traitements thermiques en utilisant les techniques d'analyse isotherme ou non isotherme.
Dans cette étude, la cinétique de cristallisation a été présentée en fonction de la
température de recuit dans le systéme d'alliage Zrs9Cu;gNigAl;oXs (X=Nb,Ta,Ti) des verres
massifs. La cristallisation isotherme a été examinée par diffraction des rayons X couplée

avec un four par un chauffage in situ (HT-XRD).
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III .3.1 Analyse structurale

L’¢évolution structurale pendant le chauffage a été ¢étudie par diffraction des rayons
X du composé ZrsoCu;gNigAl;oXs (X=Nb, Ta, Ti) sous formes massives effectuées sur la
partie inférieure (Figure II1.19). La figure II1.19 présente une série de spectres des Rx, a
des températures de recuits différentes.
A température ambiante, les spectres de diffraction est apparemment celui d’un amorphe,
aucune trace des phases cristallines jusqu'a la premicre étape de la dévitrification. En début
de dévitrification (entre 350°C et 400°C), est liée plupart du temps avec la formation de la
phase de quasi-cristalline, aux valeurs de 20 suivantes 38,44 ; 39,40; 42,51 pour
Zrs9CusNigAljoNbs, 31,64 ; 38,22 ; 39, 35; 69,04 pour ZrsoCugNigAljgTas et 35,54 ;
36,84 ; 38,26 ;44,73 ; 66,97 pour ZrsoCu gNigAl;oTis.
A partir de 450°C, les phases quasi-cristallines ont quasiment disparu, qui signifi¢ que la
cristallisation est débutée a 450°C, les structures est donc partiellement cristallisée et
s'étale jusqu'a 550°C, dans cette gamme de températures le taux de cristallisation augmente
et I'échantillon devenu entiérement cristallisé. Les atomes se sont arrangés suivant un ordre
a longue distance due a l'agitation thermique qui facilite la mobilit¢ atomique. Les phases
apparues sont principalement Zr,Ni, Zr,Cu, Zr,Al, cubique Zr;Ni, tétragonal Zr,Ni dans

les échantillons ZrsgCu;gNigAl;gNbs, ZrsoCu;gNigAlijgTas et ZrsoCuigNigAl;oTis.
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Figure IIL19 : Spectres des Rx des échantillons massifs effectuées sur la partie

cylindrique du composite ZrsoCu;sNigAl1pXs (X=Nb,Ta,Ti).
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I1I .4 Propriétés mécaniques dans I’état amorphe

Nous diviserons cette partie en deux pour aborder successivement les propriétés
macroscopiques (essais de compression) des mesures de module d’Young ainsi que des

essais de dureté seront analysés.

I1I .4.1 propriétés macroscopiques (essais de compression)

Des essais de compression ont été réalises sur des échantillons amorphes massifs
effectués sur la partie cylindrique et on observe un comportement macroscopiquement
fragile étant donné que la rupture survient immédiatement apres la zone de déformation

¢lastique (la courbe de compression est linéaire jusqu’au moment de la rupture).

Cas d’échantillon massif ZrsoCu;sNigAl;(Nbs

Le comportement mécanique a ¢été étudi€¢ par des compressions uniaxiales en
condition quasi statique. Des essais de traction sont rarement présentés car :
* la préparation des échantillons est difficile car le matériau est trés dur, fragile et les
poudres produites lors de ['usinage trés inflammables.
* les mécanismes de déformation font que I’initiation d’une bande de cisaillement conduit
inévitablement a la rupture de 1’échantillon en traction.
La figure II1.20 rapporte une courbe de contrainte et déformation vraies en compression a

1 .
pour un verre massif

température ambiante et vitesse de déformation constante 5x107 s
effectué sur la partie cylindrique Zrs9Cu;gNigAljoNbs. La valeur de la limite a rupture est
de 0,=2022 + 22 MPa, la déformation €lastique de 2.02 % suivi d’une petite contrainte en
plastique dans la gamme 2.02-2.12%. Le module d’Young de 100 GPA, qui est plus grand
que ceux du ZrgsAj7sNijoCuy7sxAgx (x=5 and 10 at. %), mais est comparable a celui de
I’alliage ZrgsAy7.5sNi19Cuin sAgs contenants 85% quasi-cristal ,ZrssAlgNigCu4Nbyg
contenant 90% quasi-cristal et Zrgs4Nbg sCuiosNig7 Alg de diametre de 5 mm . I’élasticité
n’est supérieure de plusieurs fois que cela Alg; sCupssFen et AlygPdoMnjg constituants de
phase quasi-cristal de type icosaédrique, ainsi que la valeur mesurée de module de Young

est beaucoup inférieure a ceux des quasi-cristal conventionnels comme montrés dans le

Tableau 111.8 .
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Figure I11.20 : Courbe de déformation en compression d’un alliage Zrs9Cu;sNigAl1oNbs

Matériaux Phase Effort ¢lastique = Déformation = Module de
constituants | limite ¢lastique Young E
& (%0)
Al;oPdyoMnyq [151] I-phase 520 (rupture) 0.3 200
Alg;CuysFey; [152] I-phase 250 (rupture) 0.35 172 [153]
Zr65A17.5N1190Cu25Ags BMGs 1650 (rupture) 1.95 84.5
[154]
ZI‘65A17.5Ni10CU12‘5Ag5 85% 1200 (rupture) 1.5 90
[154] quasicristal
+15% verre
ZI‘5gA19Ni9Cu14Nb10 90% 1800 (rupture) 2.0 92
[155] quasicristal
+10% verre
ZI‘66‘4Nb6.5CU10.5Ni8.7 Alg BMGs 1900(rupture) 24 82
[156] @5 mm
ZxrsoNbsCu;gNig Alyg BMGs 2022(rupture) 2.02 100

(ce travail) [157]

Tableau I1I1.8 : les propriétés mécaniques des matériaux actuels comparés avec base d’Al

et Zr d’alliage non cristallin.
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Comme cela a déja été¢ indiqué, quelle que soit la composition du verre métallique massif
base Zr étudiée, la rupture qui intervient en compression ne se produit pas par la
propagation d'une unique bande de cisaillement. Les fragments obtenus sont nombreux, de

tailles trés variables et présentant a I'eeil des aspects différents.

e

ZINbNICH

Figure II1.21: Observation en microscopie électronique a balayage d’un alliage
ZrsoNbsCusNis Aljg apres rupture lors de [’essai en compression(a) Image d’une partie
latérale montrant 1’émergence des rivieres de cisaillement(b) facies de rupture ductile

avec une structure en veines cisaillées.

La figure III.21 présente ainsi, de mani¢re schématique, le profil d'un morceau
d'échantillon aprés compression a température ambiante. L'observation en microscopie
¢lectronique a balayage (MEB) figure II1.21a révéle, de maniere marquée, des rivicres de
nombre élevé et prédomine dans la surface, qui montre clairement une rupture du type
fragile (indiqué par des fleches).

La surface de rupture semble se composer d'un nombre €levé de petites zones de rupture,
qui mene a la rupture des échantillons, comme indiqué dans figure I11.21b. Elle indique
que la rupture des verres métalliques peut se produire en mode de cisaillement ou en mode
de coupure, selon les éléments et la microstructure constitutifs en détail. L'observation
MEB de la surface I présentée par la figure II1.21b révele un faciés de rupture fréquente
pour le verre métallique massif. La structure en veines cisaillées de la surface de rupture
indiquée par la région I est caractéristique d’un écoulement visqueux et d’une grande

déformation. La région II a été probablement provoquée par une rupture du type fragile qui
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correspond a la propagation d'une fissure lors de la rupture, cette zone II est lisse dite zone

miroir.

La spectrométriec a dispersion d’énergie (EDS) est une méthode qui nécessite un
appareillage complémentaire sur un microscope ¢lectronique et utilise les interactions
¢lectrons matiére. L'atome revient a son état fondamental par des transitions électroniques
libérant 1'énergie correspondante notamment sous forme de rayons X. L'ensemble de ces
transitions définit un spectre discret de rayons X, dont les longueurs d'onde et les énergies
sont caractéristiques de I'élément excité. Le parcours moyen d'un rayon X dans
I'échantillon est beaucoup plus élevé que celui d'un électron. Le volume de réémission des
rayons X est donc plus important que celui des électrons secondaires ou rétrodiffusés. La
détection des rayons X se fait en fonction de I'énergie spectrométrie a dispersion, EDS
Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy. Ce travail, d’analyse a été réalisé a 1’Institut Jean

Lamour université Henri Poincaré NANCY France.

De méme que pour le précédent échantillon la surface de rupture de verre apres 'essai de
compression a été analysée au MEB par la détection des rayons X qui se fait en fonction de
I'énergie spectrométrie a dispersion, EDS : Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy. La
figure II1.22 (a et b) présente les spectres d'analyse par EDS obtenus a deux points de
surface A et B. Sur les deux spectres réalisés sur un fragment différent, on retrouve les
¢léments composant de verre ZrsoNbsCu;sNig Aljg: Zr, Cu, Al et Nb. Ni est bien présent
sur les deux spectres. Par contre, nous considérons pour les spectres d'analyse que 1’alliage

ne contient pas d’oxygene.les résultats obtenus sont regroupés dans le tableau II1.9.

Dans les conditions des analyses réalisées, la précision sur les mesures est de 1’ordre de + 1
% at.les deux points A et B des compositions proches (Tableau II1.9) des compositions

visées et la méthode d’élaboration est satisfaisante.
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Figure II1.22 : résultat EDS d’un alliage ZrsoCu;sNisAljgNbs a partir  de la surface de
rupture dans la figure I11.21 a deux points différents. (a) point A(b) point B.

Point Zr (% at) Cu (% at) Al (% at) Ni (% at) Nb (% at)
A 56.86 20.56 11.16 5.70 5.72
B 54.81 16.93 13.36 10.88 4.02

Tableau II1.9 : Compositions chimiques de verre métallique ZrsoCu;sNisAl;oNbs a deux

points de surface A et B.
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L’analyse par spectrométrie ¢lectrons Auger est devenue 'une des plus utilisées pour
I’étude des surfaces, permet de caractériser les atomes situés a la surface d’un corps
cristallin ou amorphe et de préciser la nature de leurs liaisons.

Le principe de la méthode repose sur un bombardement un matériau par des électrons,
ces ¢lectrons sont utilisés en microscopie ¢électronique a balayage (MEB). Sous ['effet de
I'impact du faisceau d'é¢lectrons primaires, un électron d'une couche interne (Ew) est
expulsé. Le trou ainsi créé, sera occupé par un ¢lectron provenant d'une couche
externe (Ex). L'occupation de ce trou s'accompagne d'un transfert d'énergie de cet
¢lectron a un électron d'une couche plus externe (Ey). L'énergie transférée (Ew - Ex)
provoque 1'éjection de 1'¢lectron de la couche (Ey) hors du solide : c'est I'électron
Auger ; ou bien cette énergie est émise sous forme de photons x. L'énergie cinétique
des ¢électrons Auger est caractéristique de 1'élément considéré. Elle est fonction de son
numéro atomique Z, du travail de sortie de surface et des trois niveaux mis en jeu

lors de I'¢jection de I'électron Auger. Cette énergie s'écrit sous la forme.

| R
E = Emv‘ =(Ew-Ex) - Ev

@
(a] Electron

incident \V{hv}

Electron Auger

(b)

Electron Ex Electron

incident &jects
M,’,”/"’
&

Figure I11.23 : Diagramme des interactions d’un électron avec un échantillon solide

Microanalyse : émission des électrons (a) ; AES : émission d’électrons Auger (b).
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L’énergie cinétique des électrons Auger est comprise entre 20 eV et 2000 eV. Chaque
¢lément du tableau périodique possede une série de transition Auger qui lui est propre, et
peut ainsi €tre identifié.

Dans ce travail, les échantillons ont été observés par microscopie €lectronique et analysés
par spectrométric Auger (Institut Jean Lamour Dpt Chimie et Physique des
Solides et des Surfaces Faculté des sciences et techniques NANCY FRANCE). Dans la
chambre d’analyse, la pression était de 9.107'° mbar. L’énergie des électrons a été fixée a
10 Kv et le courant d’échantillon a 20 nA. Les compositions superficielles ont été
mesurées sur des surfaces d’environ 3600pm®.

L’abrasion ionique a été utilisée pour ¢liminer les polluants adsorbés sur la surface des
échantillons. L’introduction d’argon dans le canon a ions a porté la pression dans la
chambre d’analyse & environ 3.10” mbar. L’énergie des ions a été fixée a 3Kv et I’intensité

d’émission a 2,5 mA. Le courant d’échantillon mesuré était d’environ 500 nA.

La figure II1.24 présente des spectres des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion
sur la régionl et 2.Le spectre de la région 1 est caractérisée par toutes les transitions Auger
possibles du Zr sont observées, MN2, LM5, LM2 et LM1 et les énergies cinétiques dés
I’¢électron Auger respectivement est 149,1680.8, 1841.24, 1926.04 eV. Il est précédé deux
pics de Cu a 841.87 et 933.56 eV est notée LM4 et LM2. Nous remarquons que le petit pic
Auger de I’Al attendu a 1389.69 est notée KL1.Un pic de carbone et deux pics d’oxygene
relativement faible par rapport au zirconium, sont apparu a 271.6eV noté KL1 pour C et
484.31, 510.0 eV noté¢ KL1, KL2 respectivement pour O. les pics d'oxygene sont
relativement importants est mesurés, ce qui montre que les fragments a la surface du verre
ZrsoNbsCu gNig Al correspondent a la couche d'oxyde de ZrO2 présente a la surface du
verre ZrsoNbsCu gNig Aljy aprés rupture. Concernant le spectre de la région 2 donne
presque méme résultats sauf I’absence de pic Auger de I’Al et apparussent d’autre
transitions Auger du Zr sont détectées, LM4, LM3, et I’énergie caractéristiques des
¢lectrons Auger respectivement est 1692.25, 1776.29. Les valeurs sont en accord avec ceux
de la littérature (voir la figure II1.25) pour les deux régions.

Les résultats des transitions, des énergies cinétiques des électrons Auger et analyses
chimiques sont présentées dans le Tableau II1.10 et Tableau III.11 pour les deux régions
différentes 1 et 2. La présence d’oxygenes a été¢ également observée a différentes régions

avec des taux entre 39.9% et 45.4% et pourcentage négligeable par le carbone de 3.3%
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et 3.8%. Ces valeurs des taux d’oxygene et de carbone s’expliquent sans aucun doute par

une contamination superficielle de I’échantillon.

Le taux d’oxygeéne mesuré par EDS sur ’alliage ZrsoNbsCu;gNig Al est proche de 0 qui

n’a pas en accord avec les analyses effectuées par spectrométrie Auger. Cette différence

due a la contamination qui dans le cas de la spectrométrie Auger conduit a des résultats

complétement faussés.
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Figure II1.24 : spectres Auger d’un alliage Zrs¢Cu;sNisAl;gNbs pour les deux régions
différentes 1 et 2.
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Name Start Peak EndKE Height FWHM  Area (P) Area (N) At. % F 10kV
KE KE CPS eV CPS.eV CRR4
C KL1 2572 2716 2794 43774 10.3 57458.1 103528.2 3.8 0.555
O KLA1 501.0 510.0 523.5 53460.2 7.3 465102.7 1096940.5 39.9 0.424
CulLM2 887.5 9153 929.7 5241.8 11.7 125989.0 186374.3 6.8 0.676
AIKL1  1383.7 1392.2 1403.3 3967.4 10.4 40622.6 1889425 6.9 0.215
ZrLM2 1796.2 1833.6 1853.9 16625.0 30.0 487257.4 11741141 427 0.415

Tableau II1.10 : tableau quantitatif des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion sur la

régionl.

Name Start Peak End KE Height FWHM Area (P) Area (N) At. % SF 10kV
KE KE CPS eV CPS.eV CRR4

C KL1 2614 2728 285.2 5954.4 8.6 77066.1 138857.9 3.3 0.555

O KL1 501.0 510.0 525.5 90603.5 7.3 804000.5 1896227.6 454 0.424

CulLM2 895.7 917.0 9255 13236.3 11.4 170776.8 2526285 6.1 0.676

ZrLM2 1799.7 1834.2 1859.8 29523.9 23.9 784284.3 1889841.8 45.2 0.415

Tableau I11.11 : tableau quantitatif des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion sur
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Figure II1.25 : Energies caractéristiques des électrons Auger
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Cas d’échantillon massif ZrsoCu;gNigAl;oTas

La figure III.26 rapporte une courbe de contrainte et déformation vraies en
compression a température ambiante et vitesse de déformation constante 5x10* s pour

un verre massif effectué sur la partie 1 ZrsoCu gNigAljpTas. La valeur de la limite a rupture
est de g,=2041 + 22 MPa, La rupture peut se produire apres une petite déformation

¢lastique de 2.13 % ,le comportement pour ce type de sollicitation se rapproche d’une
forme plastique dans la gamme 2.13-2.24%. Le module d’Young de 95 GPA. Ces valeurs
sont dans la gamme des caractéristiques mécaniques générales des verres métalliques
a base zirconium qui est semblable a cela a rapporté pour Zrsg sCuse sAlg(D2mm et @3mm),
Zrs53CuNigAlgTag (@2mm),Zre 4Cuy sNig 7A3Tag 4(D3mm) et Zrsy 25Curg sNig75Alg sTas
(@3mm) a [Dexception de quelques compositions qui présentent des résistances
mécaniques spectaculaires allant jusqu’au 3-4 GPa, par exemples dans les alliages a base

de Fe comme montré dans le Tableau I11.12 .

2400
2250 - ergTasCu1 8N18 Al 10
2100
1950 -
1800 -

|
0,00 025 050 075 100 125 150 175 200 225 250
Déformation(%)

Figure 1IIL.26: Courbe de déformation en compression d’un alliage

Zr59Cu18Ni8AlmTa5
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Composition (at %) Echantillon = Effort Déformation = Module
¢lastique ¢lastique de Young
limite limite E (GPa)

or(Mpa) g (%)

ZI‘43‘5CU,46.5A16 [ 15 8] ?2mm 1894 (rupture) 7.7

7143 5Cuge5Ale [158] ?3mm 1910 (rupture) 6.4
ZI‘53CU22Ni9AlgTag [ 1 59] ?2mm 1 860(1’11[)1111'6) 2.01 99
Zr66,4Cu10,5Ni8,7A13Ta6,4 [1 60] A3mm 1824 (rupture) 1.85 102
ZI‘52‘25Cng‘sNi4_75A19.5Ta5 [161] A3mm 1909(1’11[)1111'6) 1.99 90
7155 25Cupg sNis 75Alg sTas [161] @5Smm 1821 (rupture) 1.87 103
Fegs sCraMosGasP12CsBs s [162] ?2mm 3230(rupture) 2.03 160
Fe65‘5Cr4M04Ga4P12C5B5_5 [162] ?2.5mm 3270(1’11[)1111'6) 1.19 170
[(Feo_8-C00_2)0.75B0_2Si0,05]96Nb4 ?2mm 4050(1’11[)1111'6) 0.02 203

[163]
ZrsoCuygNigAljgTas [164] O2mm 2041 (rupture 2.13 95
(ce travail) )

Tableau I1I.12 : les propriétés mécaniques des matériaux actuels comparés avec base d’

Zr et Fe d’alliage non cristallin

Un facies de rupture apres essai de compression sur un cylindre de 2mm de diamétre est
rapporté sur la figure II1.27. On observe deux zones de rupture différentes (Surface A et

Surface B de figure I11.27 a) qui menée d’étudier deux types de surface.

*Surface A : rupture ductile

L'observation MEB de la surface A présentée par la figure I11.27(a) révélé un facies de
rupture fréquente pour notre échantillon ZrsgTasCugNig Aljg. Ce profil de type "veines"
contenu dans un plan a environ 45° de l'axe de compression suggere que la rupture

intervient par cisaillement dans un volume de matiére visqueuse [165].

*Surface B : rupture fragile

L'observation de la surface B révele la présente de motifs trés différents et montre
clairement une rupture du type fragile (figure I11.27(a)). La rupture ne se produit pas dans
un seul plan mais suivant différentes facettes. Celles-ci peuvent prendre des orientations
trés différentes entre elles et correspondent chacune a la propagation d'une fissure lors de

la rupture de 1'échantillon [166] et [167]. Les facettes se composent de deux zones :
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" 300um

P

UAl

20.0kv

ZrTaNIiC

Figure II1.27: Observation en microscopie électronique a balayage d’'un alliage
ZrsoTasCusNig Al g apres rupture lors de [’essai en compression(a) Observation MEB de

l'interface entre les surfaces A et B (b) Facies de type "veines" en électrons secondaires.
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zones lisses| 1 ) dites zones"miroir" et de zones ou se situent des arétes paralléles entres
elles @ et des fleches dites zone "riviere".

Dans la region A 1'observation en microscopie ¢lectronique a balayage (MEB) qu'une vue
agrandie est illustrée par la figure 111.27(b). On observe une structure en veines cisaillées
de la surface de rupture est caractéristique d’un écoulement visqueux et d’une grande
déformation comme indiquées par des fleches. On remarque également sur la surface des
gouttelettes d’alliages, confirmant une fusion localisée. La déformation plastique lors de
I’écoulement dans la bande de cisaillement produit une ¢élévation de température, mais
n’est pas suffisante pour justifier une fusion de I’alliage. Ainsi, bien que la rupture soit
fragile d'un point de vue macroscopique, ces observations mettent en avant des signes de
plasticité localisée.

Si ont compare ces observations a celles qui sont généralement obtenues dans le cas des
verres base Zr, c'est ce type de facic¢s qui est observé systématiquement dans 1'état amorphe

sur un unique plan de cisaillement.
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Figure II1.28 : résultat EDS d’un alliage ZrsoCu;sNisAljpTas a partir de la surface de
rupture dans la figure I11.27.
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De méme que pour le précédent échantillon la surface de rupture de verre apres I'essai de
compression a été analysée au MEB par la détection des rayons X qui se fait en fonction de
I'énergie spectrométrie a dispersion, EDS : Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy. La
figure II1.28 présente le spectre d'analyse par EDS obtenus a un point de surface. Sur le
spectre réalisé sur un fragment différent, on retrouve les éléments composant de verre
Zrs9TasCusNig Aljg: Zr, Cu, Al et Ta. Ni est bien présent sur le spectre. Par contre, nous
considérons pour le spectre d'analyse que 1’alliage ne contient pas d’oxygene. Les résultats

obtenus sont regroupés dans le tableau I11.13.

Point Zr (% at) Cu (% at) Al (% at) Ni (% at) Ta (% at)
A 59.37 17.29 9.96 7.73 5.65

Tableau II1.13 : Compositions chimiques de verre métallique ZrsoCu;sNigAl;gTas a un

point de surface A.

Les compositions chimiques a un point de surface A ont conduit a identifier les différents
constituants de verre métallique ZrsoCu;gNigAljoTas. Il s’agit principalement de zirconium
(59. 37%). Par la suite les autres ¢léments ainsi que Cu (17.29%), Al (9.96%), Ni (7.73%)
et a la fin Ta (5.65%).ces résultats démontrent que sont assez proches des compositions

visées et la méthode d’élaboration est satisfaisante.

La figure II1.29 présente des spectres des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion
sur la régionl et 2.Le spectre de la région 1 est caractérisée par toutes les transitions Auger
possibles du Zr sont observées, MN2, LM5, LM4, LM2 et LM1 et les énergies cinétiques
des I’¢électron Auger respectivement sont 152 ; 1683 ; 1769 ; 1845 ; 1930 eV. Il est précédé
quatre pics de Cu a 735 ; 781 ; 850 et 927 eV est notée LMS5, LM4, LM3 et LM2. Nous
remarquons que le petit pic Auger de I’Ta attendu a 382 eV est notée LM4 et de I’ Al notée
KL1 d’énergie cinétique 1390 eV .Un pic de carbone et deux pics d’oxygene relativement
important par rapport au zirconium, sont apparu a 275.6eV noté¢ KL1 pour C et 477 ; 501
eV noté¢ KL1, KL2 respectivement pour O. les pics d'oxygene sont relativement importants
est mesurés, ce qui montre que les fragments a la surface du verre Zrs9TasCu;sNig
Aljpcorrespondent a la couche d'oxyde de ZrO2 présente a la surface du verre
ZrsoTasCugNig Al apres rupture. Concernant le spectre de la région 2 donne presque

méme résultats sauf la présence d’autres transitions Auger du Ni est détectées, LMS,

- 126 -



Countis/s

Countis/s

Chapitre 111

Résultats et Discussions

LM4, LM2 et les énergies caractéristiques des électrons Auger respectivement est 712 ;

781et 850eV et I’absence deux pics de Cu notée LMS5, LM3. Les valeurs sont en accord

avec ceux de la littérature (voir la figure I11.25) pour les deux régions.
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Name  Start Peak EndKE Height FWHM  Area (P) Area (N) At. % SF 10kV

KE KE CPS eV CPS.eV CRR4
C KL1 259.3 264.5 269.2 3497.1 4.4 22660.8 40830.3 0.59 0.555
TalLM4  369.3 3824 3934 8285.9 14.0 125244.8 4521471 6.51 0.277
O KL1 501.0 509.9 524.6 176224.5 7.2 1563958.5 3688581.4 53.09 0.424
CulM2 8898 9169 927.8 15236.2 10.5  250113.7 369990.7 5.32 0.676
AIKLT  1387.5 1393.3 1399.3  4761.8 8.0 36803.3 171178.3 2.46 0.215

ZrLM2 1805.9 1833.5 1855.6 41067.2 22.1 923604.3 2225552.7 32.03 0.415

Tableau III.14 : tableau quantitatif des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion sur

la régionl.
Name  Start Peak KE End Height FWHM eV Area (P) Area (N) At. % SF 10kV
KE KE CPS CPS.eV CRR4

C KL1 265.5 2732 2794 5200.5 7.0 40519.2 730075 1.6 0.555
TaLM4 3655 381.2 3911 8929.7 141 140376.4 506773.9 10.8 0.277
O KL1 501.0 510.9 527.3 80276.5 7.5 739845.2 17449179 37.2 0.424
Ni LM7 6974 707.8 719.5 6808.4 15.6 92685.1 333399.6 7.1 0.278
CulLM2 889.3 9169 9314 21169.9 12.2  335326.9 496045.7 10.6 0.676
AlKL1T 1381.8 1391.3 1398.0 6742.1 9.0 60262.2 280289.4 6.0 0.215
ZrLM2 1813.7 1835.8 1853.5 24337.7 21.0 522593.6 1259261.6 26.8 0.415

Tableau II1.15 : tableau quantitatif des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion sur

la régionl.

Les résultats des transitions, des énergies cinétiques des électrons Auger et analyses
chimiques sont présentés dans le Tableau II1.14 et Tableau II1.15 pour les deux régions
différentes 1 et 2. La présence d’oxygenes a été ¢galement observée a différentes régions
avec des taux entre 53.09% et 37.2% et pourcentage négligeable par le carbone de
0.59% et 1.6%. Ces valeurs des taux d’oxygene et de carbone s’expliquent sans aucun

doute par une contamination superficielle de I’échantillon.

Le taux d’oxygene mesuré par EDS sur Ialliage Zrs9TasCu;gNig Aljp est proche de 0 qui
n’a pas en accord avec les analyses effectuées par spectrométrie Auger. Cette différence
due a la contamination qui dans le cas de la spectrométrie Auger conduit a des résultats

complémentent faussés.
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Cas d’échantillon massif Zr59CU.18Ni8A110Ti5

La figure III.30 rapporte une courbe de contrainte et déformation vraies en
compression a température ambiante et vitesse de déformation constante 5x10™ s™' sont
testées de la méme fagon que précédemment pour un verre massif effectué¢ sur la partie 1
Zr59Cu;gNigAl;Tis. Cette expérience renseigne aucune trace de plasticité macroscopique
n'est visible sur la courbe de compression mais on peut remarquer une amélioration de la
contrainte a rupture. La valeur de la limite a rupture est de g,=1860 + 22 MPa, La rupture
peut se produire aprés une petite déformation élastique de 1.9 %. Associé a un module
d"Young apparent mesuré vers 97 GPA. La rupture génére principalement la formation de
nombreux morceaux de petite taille. . Ces valeurs sont dans la gamme des
caractéristiques mécaniques générales des verres métalliques a base zirconium qui est
semblable a cela a rapporté pour Zrs» Tijzg Cujps Nijg Bexns , ZrssCusgNisAl,
Z155A110Cup0Ni;oPds, Z1s53.9Al9 sNis 9Cug 4 W5 et ZrssTisAljgCuroNijo comme montré dans le

Tableau I11.16 .

2200 4 — T T T - T T T T T T T T T T T
2000 ] Zr59T15Cu18N18 Al10

I I
0,00 0,25 0,50 0,75 1,00 1,25 1,50 1,75 2,00 2,25
Déformation(%)

Figure I11.30 : Courbe de déformation en compression d’un alliage ZrsoCu;sNigAl;oTis
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Composition (at %) Echantillon | Effort élastique | Déformation Module
limite ¢lastique de Young
oy (Mpa) limite E (GPa)
g (%0)
Z1412 T1138 Cuyzs Nijg Bexo s A3mm 1930 (rupture) 99
[167]
ZI’55CL130Ni5A110 [168] ?2mm 1850(rupture) 2.1 95
Zr55TisAljgCuyoNijg [169] ?2mm 1798.7 2.33 77.4
(rupture)
ZI’55A110CU20N110P(15[169] ?2mm 1895.6 1.83 110
(rupture)
Zr53,9A19'8Ni4'9Cu29,4W2[ 1 70] A3mm 1 980(rupture) 2.56 92.2
Zr59Cu13Ni3A110Ti5 [172] 02mm 1860(rupture) 1.9 97

(ce travail)

Tableau II1.16 : les propriétés mécaniques des matériaux actuels comparés avec base d’

Zr d’alliage non cristallin.

Dans la suite de ce travail nous présentons une micrographie d’un faci¢s de rupture 1’ors
d’essai de compression sur un cylindre de 2mm de diameétre est analysé par MEB qui
rapporté sur la figure II1.31. L'observation en microscopie €lectronique a balayage (MEB)
dans la figure I11.31(a) révél¢, de manicre marquée, deux zones de rupture différentes
(Surface A et Surface B). La surface A est une surface de fracture provenant la
propagation d’une bande (des rivieres indiqué par des fléches rouges) de cisaillement
primaire et la surface B apparues des bandes de cisaillement secondaires lors de la
déformation. Les deux zones montrent clairement une rupture de type fragile. Le facies
de rupture de figure II1.31(b) montrent, deux zone de rupture différentes(Surface I et
Surface II). Zones lisses | 1 dites zones"miroir" et de zones( II )(fleches bleues) ou se
situent des arétes paralleles entres elles qui a été formée en plusieurs étapes dites zone
"riviere".

Pour I’alliage ZrsoCugNigAljoTis et comme le montre les figure II1.31(a) et (b) qui
révelent une absence total de faci¢s de type "veines" et coexistent avec d’autres surfaces

lisses et riviere montrant des étapes proche d’une rupture fragile.
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Figure II1.31: Observation en microscopie électronique a balayage d’'un alliage

ZrsoTisCu;sNis Al g apres rupture lors de l’essai en compression(a)et (b).
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De méme que pour le précédent échantillon la surface de rupture de verre apres I'essai de
compression a été analysée au MEB par la détection des rayons X qui se fait en fonction de
I'énergie spectrométrie a dispersion, EDS : Energy-Dispersive X-ray Spectroscopy. La
figure II1.32 (a et b) présente les spectres d'analyse par EDS obtenus a deux points de
surface A et B. Sur les deux spectres réalisés sur une fraction différente, on retrouve les
¢léments composant de verre ZrsoTisCu gNig Aljg: Zr, Cu, Al, Ni et Ti est bien présent sur
les deux spectres. Par contre, nous considérons pour les spectres d'analyse que I’alliage ne

contient pas d’oxygene.les résultats obtenus sont regroupés dans le tableau II1.17.

Point Zr (% at) Cu(%at) | Al (% at) Ni (% at) Ti (% at)
A 56.50 16.19 9.28 10.84 7.19
B 54.98 20. 05 12. 25 6.85 5.87

Tableau II1.17: Compositions chimiques de verre métallique ZrsoCu;sNisAl;oTis a deux

points de surface A et B.

Une analyse EDS réalisée sur ZrsoCu;gNigAljgTas nous a permis de vérifier la composition
chimique de I’alliage obtenu. Les compositions chimiques a deux points de surface A et B
ont conduit a identifier les différents constituants de verre métallique ZrsoCu;sNigAljgTas
(tableau I11.17). Il s’agit principalement de zirconium (56.50% et 54.98%). Par la suite les
autres ¢léments ainsi que Cu (16.19% et 20. 05%), Al (9.28% et 12.25%), Ni (10.84% et
6.85%) et a la fin Nb (7.19% et 5.87%).ces résultats démontrent que sont assez proches des

compositions visées et la méthode d’¢laboration est satisfaisante.
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Figure II1.32 : résultat EDS d’un alliage ZrsoCu;sNisAl;oTis a partir de la surface de
rupture dans la figure I11.31 a deux points différents. (a) point A(b) point B.
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La figure II1.33 présente des spectres des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion
sur la régionl et 2.Le spectre de la région 1 est caractérisée par toutes les transitions Auger
possibles du Zr sont observées, MN2, LMS5, LM2 et LM1 et les énergies cinétiques des
I’¢lectron Auger respectivement est 157 ; 1676 ; 1844 ; 1922 eV. 1l est précédé trois pics
de Cu a 712 ; 826 et 923 eV est notée LMS5, LM4 et LM2. Nous remarquons deux pics
Auger de I'Ti attendu a 382 et 421 eV est notée LM4 et LM2. Par ailleurs, on’ a pu
observé trois pics de Nia 712 ; 762 et 849¢V est notée LMS5, LM4 et LM2 et aussi un pic
d’Al notée KL1 d’énergie cinétique 1381 eV .Un pic de carbone et deux pics d’oxygene
relativement important par rapport au zirconium, sont apparu a 277eV noté KL1 pour C
et 485; 505 eV not¢é KLI1, KL2 respectivement pour O. les pics d'oxygene sont
relativement important est mesuré, ce qui montre que les fragments a la surface du verre
Zr59TisCugNig Aljg correspondent a la couche d'oxyde de ZrO2 présente a la surface du
verre ZrsoTisCu gNig Aljg apres rupture. Concernant le spectre de la région 2 donne presque
méme résultats sauf 1’absence un pic de Ti notée LM2. Les valeurs sont en accord avec

ceux de la littérature (voir la figure II1.25) pour les deux régions.
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Figure II1.33 : spectres Auger d’un alliage ZrsoCu;sNigAljgTis pour deux régions
différentes.
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Name  Start Peak End KE Height FWHMeV Area(P) Area(N) At. SF10kV

KE KE CPS CPS.eV % CRR4
CKL1 2572 2698 2789 127828 16.0 186638.9 336286.2 4.6 0.555
TiLM4 369.2 382.0 391.3 16852.8 12.8 210320.6 759280.1 104 0.277
OKL1 501.0 5109 525.0 106766.8 7.5 947221.6 2234013.3 30.5 0.424
NiLM7 699.5 7116 7214 120824 142 159565.0 573974.7 7.8 0.278
CulLM2 883.7 916.8 9274 53930.0 11.6 85699562.7 1272119.3 17.4 0.676
AIKL1T 1377.8 1390.5 1401.6 114835 13.0 150394.8 699510.8 9.5 0.215
ZrLM2 18059 1833.5 1849.8 25588.2 22.1 604000.7 1455423.5 19.9 0.415

Tableau III.18 : tableau quantitatif des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion sur

la régionl.

Name  Start KE Peak KE End KE Height FWHM Area (P) Area (N) At. % SF 10kV
CPS eV CPS.eV CRR4

CKL1 257.7 2711 2795 58099 13.2 75190.4 135478.2 5.3 0.555
TiLM4 375.2 383.5 |396.3 3736.2 |12.7 48224.4 174095.1 6.8 0.277
OKL1 501.0 511.0 521.3 477948 7.5 426090.7 1004930.8 39.3 0.424
Ni LM7 697.5 7079 7194 41270 (144 61039.7 219567.4 8.6 0.278
CulLM2 897.5 916.9 9265 |13376.5 [10.9 175127.3 259064.0 10.1 0.676
AlKL1 1383.6 (13914 |1399.7 3117.8 134 370176 |172174.9 6.7 0.215
ZrLM2 1811.8 1834.3 1847.8 11968.6 21.8 246256.6 593389.5 232 0415

Tableau I11.19: tableau quantitatif des pics Auger mesurés apres 2 heures d’abrasion sur

la région?.

Les résultats des transitions, des énergies cinétiques des électrons Auger et analyses
chimiques sont présentées dans le Tableau II1.18 et Tableau II1.19 pour les deux régions
différentes 1 et 2. La présence d’oxygenes a été¢ également observée a différentes régions
avec des taux entre 30.5% et 39.3% et pourcentage négligeable par le carbone de 4.6%
et 5.3%. Ces valeurs des taux d’oxygene et de carbone s’expliquent sans aucun doute par

une contamination superficielle de I’échantillon.

Le taux d’oxygeéne mesuré par EDS sur I’alliage ZrsoTasCu;gNig Al est proche de 0 qui
n’a pas en accord avec les analyses effectuées par spectrométrie Auger. Cette différence
due a la contamination qui dans le cas de la spectrométrie Auger conduit a des résultats
complémente faussés. Ceci indique un degré d’oxydation relativement ¢levé pour la
superficielle de D’échantillon examiné. La formation de cet oxyde de ZrO2 est

probablement due a la présence d’oxygene résiduel dans 1’échantillon.
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I1I .4.2 Essais de dureté

Des essais de dureté Vickers ont été réalisés sur un Durométre Vickers
Zwick/ZHV10. Pour toutes les essais, des charges de 300g, 1000g, 2000g, 3000g et 5000g
ont étais utilisées avec un temps de maintien de 10s pour les composés ZrsoCu gNigAljoXs
(X=Nb,Ta,Ti) sous forme cylindrique dans des zones différentes de la surface a analyser.
Les échantillons ont tous été polis mécaniquement jusqu’a obtenir un poli miroir par
polisseuse manuelle @ 200 a 250 mm de marque MECAPOL P 230 avec une vitesse
variable 20 a 600 trs/min.

Figure II1.34 : Les empreintes a base carrée de différentes charges pour alliage

Zrs9Cu;sNigAl19Nbs sous forme cylindrique observé en microscope optique.
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Figure I11.35 : Courbe de charge-HV obtenue par essais de dureté

Les images de la figure II1.34 illustrent I’évolution de ’empreinte de dureté effectuée a
température  ambiante avec 1’augmentation de la charge. Nous constatons
I’agrandissement de la taille de I’empreinte avec I’accroissement de la charge, signifiant

I’¢lévation de la dureté (figure I11.35).

Essais de dureté a donné la valeur de 599 HV pour une masse de 3 Kg. La loi de Tabor

permet de lier la dureté a la limite élastique par :

_H _399_ 1.996 GPa
3 3

Cette valeur est trés proche de celle mesurée par compression. La constante 3 au

dénominateur a ¢été déterminée pour les matériaux cristallins mais reste valable pour les

verres métalliques.
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Figure II1.36 : Les empreintes a base carrée de différentes charges pour [’alliage

Zrs9CujsNisAlyyTis sous forme cylindrique observé en microscope optique

Des essais de dureté effectuée a température ambiante ont été réalisés pour la composition
ZrsoCugNigAljoTis pour  différentes charges, chaque charge induit un changement

de I’empreinte montré dans la figure I11.36. Nous constatons 1’agrandissement de la taille
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de P’empreinte avec 1’accroissement de la charge, signifiant 1’¢1évation de la dureté (figure

111.37).
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Figure I11.37 : Courbe de charge-HV obtenue par essais de dureté

Un modgele é€lastoplastique proposé par Tabor permet de relier un essai d'indentation a une
courbe de compression. Il a en effet montré qu'en associant I'indentation a une déformation
moyenne & on peut alors relier la dureté a la contrainte Oy, correspondant alors a € de
déformation sur la courbe de compression, grace a la relation :

HV(GPa)
— 3 ,

Oz

Essais de dureté a donné la valeur de 545 HV pour une masse de 3 Kg. En utilisant la loi
de Tabor on devrait alors trouver une contrainte de o, =1,816GPa. Il est néanmoins
intéressant de noter que cette valeur est relativement proche de celle mesurée par
compression et donc que la loi de Tabor peut étre grossi¢rement vérifiée dans le cas de

verre métallique ZrsoCu;gNigAl;oTis.
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Figure II1.38: Les empreintes a base carrée de différentes charges pour l’alliage

Zrs9CugNigAljgTas sous forme cylindrique observé en microscope optique

La figure II1.38 présente des données expérimentales d’essais de dureté effectués a
température ambiante avec différentes charges, fait sur le cylindre amorphe de 1’alliage
Zr59CugNigAljgTas . Il est intéressant de noter que 1’agrandissement de 1’empreinte est di

a I’augmentation de la charge. Signifiant I’¢lévation de la dureté (figure 111.39).
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Figure I11.39 : Courbe de charge-HV obtenue par essais de dureté

Ensuite, essais de dureté Vickers a donné la valeur de 580 HV pour une masse de 3 Kg. La

loi de Tabor permet de lier la dureté a la limite élastique par :

5,80
o= =2 303396Pa
3 3
Cette valeur est 1égérement inferieur a celle trouvée grace aux essais de compression mais
donne une approximation de la limite €lastique qui se trouve étre assez proche de la limite

a rupture en compression.
I11 .4.3 Effet de I’adition Nb, Ta et Ti dans le systéme ZrsoCu;gNigAl;(X5

On peut conclure a titre comparatif que les essais en compression a température
ambiante pour les échantillons massifs sous forme cylindrique de 2 mm d’épaisseur apres
I’addition Nb, Ta et Ti dans le systéme ZrsoCugNigAl;oXs, donne des courbes
contraintes/déformation des trois échantillons de chaque composition une contrainte a
rupture trés élevée et un grand domaine de déformation élastique, I’inconvénient majeur
¢tant D’absence relativement de ductilité. Comme précédemment, une petite trace de
plasticité macroscopique est visible sur les courbes de compression pour les verres
Zr59CugNigAljg Nbs et ZrsoCu;gNigAljg Tas ce type de comportement observé est de
type quasi fragile ou la rupture se produit aprés quelques pourcents de déformation
plastique associée d’une génération d’un nombre plus important de bandes de glissement.

Par contre I’absence de déformation plastique macroscopique ou la rupture se produit
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sans écoulement plastique notable pour ZrsoCu gNigAljp Tis ce type purement fragile. En
réalité, lorsque la contrainte peut étre localement accommodée, c’est-a-dire lorsque le verre
contient suffisamment de volume libre, la matiére s’écoule dans une bande de cisaillement
de I’ordre de quelques dizaines de nanométres d’épaisseur. Pour les verres ZrsoCu;gNigAljg
Nbs et ZrsoCu;gNigAljy Tas, la contrainte a rupture est proche des 2000Mpa et dépasse
légerement 1800 Mpa pour le verre ZrsoCu;sNigAljg Tis. Alors que 1'ajout de 5% de Nb, Ta
fait augmenter la contrainte a rupture, l'ajout de5% de Ti fait chuter celle-ci plus
notablement. Pour toutes les compositions testées, les pentes des courbes de compression

représentées sur la figure I11.40 sont approximativement parall¢les entre elles.
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Figure I11.40 : Compression a température ambiante pour les différentes nuances de

verres bases Zr élaborées.

Les modules d"Young mesuré sur les courbes de compression présente que peu de
variations entre les différentes compositions. Bien que les incertitudes de mesures
permettent de comparer proprement ces valeurs des modules d'Young, on peut tout de
méme relever une légére augmentation de la rigidité des compositions ZrsoCu gNigAljg
Nbs, ZrsoCujgNigAljy Tas et ZrsoCujgNigAlyy Tis (100GPa, 95GPa et 97GPa

respectivement) qui montrent des modules d'Young supérieurs a 90 GPa.

Les mesures de dureté et les incertitudes de mesures sur ces valeurs, permettent distinguer
une approche entre les différents verres apreés 1’addition Nb, Ta et Ti dans le systéme

ZI‘59CU18NigA110X5.
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I1L.5 Conclusion du chapitre

La comparaissant entre 1’échantillon massif préparé par la méthode de la trempe
sur cuivre en moule refroidi (copper mold casting) et échantillons sous forme rubans
¢laboré avec la méthode la trempe sur roue (melt spinning) avec 1’addition Nb, Ta et Ti
dans le systéme Zrs9oCu;sNigAljoXs ont fait 1’objet dans ce chapitre. L'ensemble de ces
compositions de verres métalliques de forme rubans et massifs (cylindrique) montre des
larges halos sans pics de Bragg par la diffraction de Rx, ceci est caractéristique de 1'état
amorphe. Par contre les échantillons massifs sous forme conique présentent une structure
partiellement cristallisée, Tandis que, les résultats de diffraction des rayons X pour les
rubans montrent que la face roue contient plus souvent des germes cristallins que la face
libre.

D'autre part, les propriétés thermiques (rubans et massifs avec 1’addition Nb, Ta et
Ti dans le systéme ZrsoCu;gsNigAl;j0Xs) sont aussi déterminées par calorimetre différentiel
a balayage (DSC) et sont respectivement, la température de transition vitreuse (Tg), la
température de cristallisation (Tx), la température du liquidus (T1) et la température de la
fusion (Tm). Tout d’abord, les analyses DSC ont montré que les verres élaborés sous forme
de cylindres et de rubans possedent relativement un large intervalle de transition vitreuse
et une bonne stabilit¢ thermique. De plus, il semble que les verres métalliques massifs
(VMM) forme conique tiennent un petit large AT témoignant d'une mauvaise vitesse de
trempe du liquide surfondu qui génére de cristallisation dans les verres.

Ensuite nous avons présenté les cinétiques de cristallisation de ces verres
métalliques (cylindrique) en fonction de la température de recuit par la technique de
diffraction de rayons X en température (HT-DRX). Elle a été effectuce, a partir de la
température ambiante jusqu'a 550°C.

Enfin, Nous avons montré a partir des essais mécaniques(compression et dureté)
que suivant la nature de [1’alliage et le type de sollicitation appliquée, le
comportement global peut relativement changer. Cela nous a conduits a évoquer

I’effet des éléments d’additions Nb, Ta et Ti dans le systeéme ZrsoCu;gNigAl;oXs.
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Conclusion générale

Ce travail effectu¢ au cours des cinq années de thése dans le laboratoire LEREC
département de physique université de Badji-Mokhtar Annaba s’inscrit dans le cadre
général de synthése et caractérisation des verres métalliques amorphes sous forme massive
et ruban a base de zirconium.

Dans un premier temps de la these, la syntheése des verres massifs et rubans ont été
réalisés au sein du laboratoire IFM de l'université¢ de Turin (Italie) par le directeur de la
thése Professeur Badis BENDJEMIL. Il est focalisé sur 1'étude des propriétés thermiques et
structurales des verres métalliques a base de zirconium sous la forme de rubans et de
massifs(cylindrique et conique) afin d'obtenir une bonne capacité a la vitrification (High
Glass Forming Ability, HGFA). L’influence des ¢léments d’additions Nb, Ti et Ta par les
deux modes de préparation dans le systeéme ZrsoCu gNigAljoXs (X= Nb, Ti et Ta) a été
étudié. Ainsi que l'effet de vitesse de trempe a été démontré. Nous avons présenté aussi les
cinétiques de cristallisation de ces verres métalliques en fonction de la température de
recuit par la technique de diffraction de rayons X en température (HT-DRX). Elle a été
effectuée, a partir de la température ambiante jusqu'a 550°C. Cette technique a été réalisée

au sein du laboratoire Jean LAMOUR de I’université de Nancy —France-.

Les échantillons du systeme ZrsoCu;gNigAljoXs (X=Nb, Ti et Ta) ont été¢ produits
essentiellement par deux techniques: la trempe sur roue tournante (melt spinning) pour la
production du ruban, et la trempe dans un moule en cuivre refroidi (copper mold casting),
pour la production du massif sous la forme cylindrique et conique. Les conditions
d'élaboration ont un effet sur la formation de verre métallique, comme, la température, la
pression et le taux de refroidissement qui considére un parametre important pour améliorer
I'¢tat amorphe. Confirmer 1'état amorphe et la cinétique de la cristallisation, a été

respectivement réalisé par DRX et DSC.

Nous avons tout d’abord, ¢laboré des alliages qui s’appellent alliages mére (mastre
alloys) des systemes ZrsoCu;sNigAl;joXs (X=Nb, Ti et Ta) par la technique fusion a I'arc en
subissant une ou plusieurs traitements thermiques afin d'éliminer les traces d'oxygeéne. La
diffraction de Rx montre que ces alliages ont généralement des structures cristallines.

L’indexation des spectres de diffraction des rayons X pour chaque lingot avec ajout de Nb,
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Ti et Ta montre I’apparition des pics correspondent aux phases cristallines suivantes :

Z1,Ni, Zr,Cu et NiZr, (tétragonale).

Les verres métalliques ¢€laborés par la suite (lingotieres de I’alliage mére ont été
coupées en des pieces et les mets dans un creuset en quartz) sont sous la forme rubans et
massifs avec l'ajout de 5% de Nb, Ti et Ta (Zrs9Cu;gNigAljgNbs, ZrsoCu gNigAljoTis et
Zrs5oCu;gNigAl;oTis) afin d'atteindre des vitesses de refroidissement suffisamment élevées.
Les spectres de diffractions obtenues pour les deux types des échantillons (ruban de coté
libre et massif de forme cylindrique) montrent des larges halos sans pics de Bragg, ceci est
caractéristique de I'état amorphe. Cependant, les trois composés de forme conique
montrons une apparition de nombreux pics de cristallisation plus fréquente, témoignant
d'une mauvaise vitesse de trempe du liquide surfondu (refroidissement plus lent lors de
1'élaboration). Tandis que, les mesures de diffraction des rayons X réalisées, sur la face
rouée d’un ruban indique également la présence de quelques pics cristallins a cause des
défauts de trempe qui explique la présence des poches d’air ou de gaz qui coingait entre la

surface de la roue et le liquide au moment de la trempe.

D'autre part, les propriétés thermiques sont aussi déterminées par calorimétre
différentiel a balayage (DSC) et sont respectivement, la température de transition vitreuse
(Te), la température de cristallisation (Tx), la température du liquidus (T1) et la température
de la fusion (Tm). La capacité a la vitrification (GFA) des verres métalliques sous forme de

rubans et massifs effectués sur la partie cylindrique de 2 mm de diamétre peut étre prédits

par la zone du liquide surfondu (ATx=Tx-Tg), qui possédent des valeurs relativement

larges et une bonne stabilité thermique qui implique quasiment que toutes les compositions
synthétisées dans le domaine prédit par 1’approche ont été obtenues amorphes. En méme
temps, les échantillons de la partie conique avec l'ajout de 5% de Nb, Ta dans le systeme
Zrs5oCu;gNigAloXs tiennent une petite valeur de AT (AT est grand et plus un verre est
stable vis-a-vis de la cristallisation) témoignant d'une mauvaise vitesse de trempe du

liquide surfondu qui générer de cristallisation dans les verres métalliques.

La dévitrification des verres métalliques a été réalisée par in situ DRX a haute

température. L augmentation de la température transforme ces verres métalliques de 1'état
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hors équilibre a I'état équilibre. Des séries des verres métalliques massifs sous la forme
cylindrique ZrsoCugNigAl;oXs (X=Nb, Ti et Ta) ont été traité a diverse température.

Selon les spectres de rayons X la dévitrification débutera entre 350°C et 400°C qui li¢e
par la formation de la phase quasi cristalline et aussi des phases cristallines, la
cristallisation compléte se faite a une température de 450°C, Les phases apparues sont
principalement Zr,Ni, Zr,Cu, Zr,Al, cubique Zr;Ni, tétragonal Zr,Ni dans les échantillons

ZI‘59CU18NigA110Nb5, ZI‘59CU18NigA110Ta5 et ZI‘59CU18Ni8A110Ti5.

Puis les essais mécaniques (compression et dureté) des verres métalliques massifs
cylindriques a base Zr élaborés ont été étudiées a température ambiante. Les résultats
d’essais de compression montrent une contrainte a rupture trés ¢€levée et un grand
domaine de déformation élastique, 1’inconvénient majeur étant 1’absence relativement de
ductilité. Pour les verres ZrsoCu;gNigAljo Nbs et ZrsoCu;gNigAl;y Tas, la contrainte a
rupture est proche dés 2000Mpa et dépasse 1égérement 1800 Mpa pour le verre
ZrsoCu;gNigAljg Tis. Alors que I'ajout de 5% de Nb, Ta fait augmenter la contrainte a

rupture, 1'ajout de5% de Ti fait chuter celle-ci plus notablement.

Dans la suite de ce travail nous présentons une micrographie d’un faciés de rupture
I’ors d’essais de compression sur un cylindre de 2mm de diameétre est analysé¢ par MEB,
qui révele, de maniére marquée une rupture fragile macroscopiquement, comme pour de
nombreuses autres familles de verres métalliques, mais trés peu de signes de plasticité

(ductilité) localisée sont observés sur les faciés de rupture.

Ainsi, 1’étude effectuée en fin de thése considérée les résultats d’essais de duretés
(dureté ¢levée due a une forte €lasticité de "ordre de 2%.) qui montrent également une
augmentation attendue de la dureté¢ étant donné que la charge est variée aussi bien en

petites qu'en grandes.

Des différentes perspectives sont ouvertes par ce travail de thése qui s’articule

autour des axes suivants:

& Amélioration de la stabilité thermique (la zone de liquide surfondue doit étre plus

large)
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& Utilisation une série d’essais mécaniques plus nombreux, qui nécessiterait une plus

grande quantit¢ de matiere que celle utilisée dans le cadre de cette étude. Cela
passerait par des essais de sauts de vitesse de déformation sur une gamme de
vitesse de déformation aussi large que possible a hautes températures(four de
compression a chaud a été congu pour permettre de faire des essais de compression
pour des températures variantes de 100° C ‘a 500° C). A partir de cette courbes
contrainte/déformation, il est possible de calculer une viscosité apparente pour
chaque plateau d'écoulement avec # = o/3&
On peut alors tracer, pour chaque température étudiée, 1'évolution de la viscosité en
fonction de la vitesse de déformation. On distingue deux domaines d'écoulement
différents : un domaine Newtonien ou la viscosité, a une température donnée, n'est
pas dépendante de la vitesse de déformation, et un domaine non-Newtonien ou la
viscosité varie avec la vitesse de déformation.

& L’étude de compression a froid, puisque la haute limite élastique des verres
métalliques ainsi que leur rupture brutale nous pousse a réaliser un systéme
spécifique de compression a froid.

& Concentrés sur la réalisation des verres métalliques présentant macroscopiquement
un domaine plastique. Le principe consiste a éviter que la déformation se localise
dans une seule bande de cisaillement qui conduit a une rupture globalement fragile.

& L'étude des propriétés chimiques, ainsi que les essais de corrosion.
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A1l : Revue bibliographique des termes « amorphe » et « verre »

La définition des termes « amorphe », « verre », fluctue beaucoup dans la littérature. Dans ce
qui suit sont listés des exemples avec références bibliographiques ainsi que des « lieux
communs » sans références trés précises, telle que I’encyclopédie Wikipedia (184-210). La
premicre partie regroupe des définitions générales, la deuxieme des définitions plus

spécifiques aux matériaux métalliques.
1) Définitions générales

« Les publications les plus anciennes faisant état de la fabrication de verre sont des
tablettes d’argile fameuses datant d’environ 650 avant J.C. de la bibliotheque Assur-Bani-Pal
(Douglass et Frank, 1972). Ces tablettes sont cependant incomplétement comprises car il
n’existe pas de dictionnaire pour expliquer les termes techniques. Les développements les
plus anciens pour lesquels il existe une description raisonnablement documentée semble étre
I’invention du verre au plomb par Ravenscroft autour de 1673-1676 (Moody, 1988, 1989).»

Doremus R.H., 1994.

« Comme formes cinétiquement gelées du liquide, les verres sont caractérisés par un manque
total d’ordre cristallin a longue distance et sont les types de solides connus les plus
structuralement désordonnés. »

Jeanloz & Williams, 1991, p. 659

« Un solide amorphe est un solide dans lequel il n’y a pas d’ordre a longue distance
dans la position des atomes. Les solides dans lesquels il existe un ordre atomique a longue
distance sont appelés solides cristallins. La plupart des classes de matériaux solides peuvent
étre trouvées ou préparées sous une forme amorphe. Par exemple, le verre a vitre ordinaire est
une céramique amorphe. De nombreux polymeéres (comme le polystyréne) sont amorphes.
Méme des aliments, comme la barbe a papa, peuvent étre des solides amorphes.

Les matériaux amorphes sont souvent préparés par trempe rapide d’un matériau
liquide. La trempe réduit la mobilit¢ des molécules du matériau avant qu’elles puissent se

combiner en un état cristallin thermodynamiquement plus favorable.
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Le verre est un solide amorphe. Un matériau est amorphe lorsqu’il ne posséde pas
d’ordre a longue distance, c’est a dire lorsqu’il n’y a pas de régularité dans I’arrangement des
constituants moléculaires a une échelle grande comme plusieurs fois la taille de ces groupes.
Un solide est un matériau rigide ; il ne doit pas fluer lorsqu’il est soumis a des forces
modérées. »

Doremus R.H., 1994.
« Le terme verre inclue tous les matériaux qui possédent une structure similaire a celle d’un
liquide. Cependant, a température ambiante ils réagissent a I’impact d’une force par une
déformation élastique et doivent par conséquent €tre considérés comme solides. »

Pfaender, 1996.

« Un matériau amorphe (ou de facon synonyme, non-cristallin) peut étre défini comme
un matériau topo-logiquement désordonné et qui ne possede ni I’ordre de translation a longue
distance (périodicité) caractéristique des cristaux, ni I’ordre d’orientation a longue distance
caractéristique des quasi-cristaux. Avec cette définition, de tels matériaux peuvent étre soit
solides soit liquides, et cette distinction est essentiellement simplement due a une différence
d’échelle de temps. Un matériau est solide lorsqu’il n’y a pas de mouvement diffusif de
translation de longue distance observable pendant la durée de 1’expérience. En d’autres
termes, le désordre dynamique est absent.

Un verre (ou de fagon synonyme, un matériau vitreux) est un solide amorphe
possédant une transition vitreuse. Ainsi, par définition, tous les verres sont amorphes, mais
tous les solides amorphes ne sont pas nécessairement vitreux. La transition vitreuse est
marquée (en fonction de la température) soit par un changement de pente des quantités
thermodynamiques extensives (ex. volume ou entropie) ou, de facon équivalente, par une
discontinuité des quantités dérivatives (ex. chaleur spécifique ou expansivité thermique). »

Elliott, 1994.

«Un verre est un solide non cristallin qui présente le phénoméne de transition
vitreuse. Cette séparation parmi les solides non cristallins entre d'une part les verres et d'autre
part les matériaux amorphes constitue une classification logique. »

ZarzyckiJ., 1991.

« Il se présente naturellement une classification des solides non cristallins en verres

avec une structure désordonnée et en solides amorphes avec une énergie plus élevée. Il
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faudrait aussi mentionner ici que ces groupes ne peuvent pas étre nettement différenciés ou
plutot qu'ils ont beaucoup de similitudes. »
Scholze H., 1991.

« Les cristaux parfaits occupent seulement un minimum. Les vitrifiables sont des
liquides qui n’arrivent pas a retrouver le minimum d’énergie correspondant au cristal lors du
refroidissement. Ils « voyagent » par conséquent a travers le paysage des minima d’énergie
lorsqu’ils sont surfondus. Eventuellement le systéeme se bloque dans un des minima et 1’on
obtient un verre.

Le systeme se bloque parce que I’énergie vibrationnelle devient insuffisante pour
activer le systéme d’un minimum au suivant. Elever un peu la température permet au systéme
d’explorer lentement les minima voisins et ainsi de restaurer un état d’équilibre. Ceci
s’appelle relaxation ou vieillissement selon que 1’on parle de liquides, de verres ou de
polymeres. »

Angell, 1998.
« Il est difficile de faire une distinction entre les solides vraiment amorphes et les solides
cristallins dans lesquels la taille des cristaux est trés petite (moins que 2 nanomeétres). Méme
les matériaux amorphes possédent un peu d’ordre a courte distance dans les positions
atomiques (sur des échelles de I’ordre du nanométre). De plus, dans de trés petits cristaux, une
grande proportion des atomes sont situés a ou pres de la surface du cristal ; la relaxation de la
surface et les effets d’interface déforment les positions atomiques, en diminuant 1’ordre
structural. Méme les techniques de caractérisation structurale les plus avancées, telles que la
diffraction des rayons X et la microscopie électronique a transmission, ont des difficultés a
distinguer entre des structures amorphes et cristallines a de telles échelles.

La transition d’un état liquide vers un verre, a une température inférieure au point de
fusion d’équilibre d’un matériau est appelée transition vitreuse. D’un point de vue pratique, la
température de transition vitreuse est définie empiriquement comme la température a laquelle
la viscosité du liquide exceéde une certaine valeur (communément 1013 Pa.s). La température
de transition dépend de la vitesse de refroidissement, la transition vitreuse se produisant a des
températures plus €levées si les vitesses de trempe sont plus élevées. La nature précise de la
transition vitreuse est un sujet de recherche en cours. Alors qu’il est clair que la transition
vitreuse n’est pas une transition thermodynamique du premier ordre (comme la fusion), il y a
débat a savoir si c’est une transition d’ordre supérieur ou simplement un effet cinétique.

Le verre est souvent considéré comme un liquide surfondu : Ceci conduit a

I’affirmation que la transition vitreuse est purement un effet cinétique plutdt que

-153-



ANNEXE

thermodynamique. Un argument contre est le fait que de nombreux liquides surfondus fluent

alors que le verre non.. »

http:// tafkac.org/science/glass.flow/amorphous_solid.html
« Les substances amorphes, comme les solides cristallins, sont généralement
caractérisées par certains domaines ayant un ordre a courte distance. Un ordre a longue
distance, comme dans les cristaux, n’existe pas dans les substances amorphes.
Les verres sontdes substances non-cristallines ou amorphes. Cependant, le terme
« €tat vitreux » est réservé (i) aux solides obtenus a partir de liquides, ou (ii) aux solides
produits par d’autres méthodes et obtenus sous une forme compacte, ou comme films minces.
Les verres ont de nombreuses propriétés en commun avec les solides cristallins, telles que la
dureté et 1’¢lasticité. Le terme « état solide amorphe » a un sens beaucoup plus large que le
terme « état vitreux ». Tous les verres sont amorphes mais pas toutes les substances amorphes
sont des verres. »

Feltz, 1993.

« La plupart des liquides cristallisent rapidement a une température bien définie, Ty
(point de fusion ou température du liquidus) avec une variation marquée du volume,
généralement une décroissance. Si le liquide est complétement libre de germes cristallins ou
de particules étrangeres, il peut étre surfondu dans une certaine mesure. Les liquides
vitrifiables peuvent étre surfondus jusqu’a un degré exceptionnellement élevé, méme en
présence de germes. La viscosité du liquide surfondu continue a augmenter avec la diminution
de la température jusqu’a un domaine de température en-dessous de laquelle le matériau est
considéré comme solide, pour des raisons pratiques. Ce domaine de température (proche de
Tg) est appelé domaine de transformation. C’est seulement en-dessous de ce domaine que le
matériau peut étre appelé verre. Cependant, parce que les réarrangements structuraux peuvent
se produire extrémement lentement a des températures bien inférieures a Tg, le verre est
considéré comme stable pour des raisons pratiques.

Les verres sont des systemes hors équilibre ayant été gelés. Les systemes hors
¢quilibre ne peuvent étre décrits dans le cadre de la thermodynamique classique. »

Gutzow & Schmelzer, 1995.

« La structure des solides vitreux et amorphes est basée sur I’ordre a courte distance.

Ceci a maintenant été ¢tabli sans aucun doute. Les propriétés de liaison des atomes conduisent
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a la formation de sous-assemblées ayant une certaine symétrie. Celles-ci sont souvent
identiques aux unités d’ordre a courte distance, déja connues par les analyses structurales des
formes cristallines des composés correspondants. »

Feltz, 1993.

« Le verre est un liquide surfondu. Un liquide surfondu est une substance qui reste a
I’état liquide en-dessous du point de « congélation ». Au moindre centre de nucléation, il va
immédiatement geler. Le verre ne présente pas ce phénomeéne (il ne subit pas de transition de
phase lorsqu’il est ray¢.) C’est un solide amorphe. Les atomes ont le méme arrangement que
les molécules d’un liquide (c’est a dire sans ordre a longue distance), aussi d’une certaine
fagon le verre ressemble a un liquide. Mais les liaisons entre les atomes sont covalentes (c’est
a dire fortes), pas de faibles liaisons intermoléculaires comme dans I’acétone, pas des liaisons
hydrogéne comme dans 1’eau.
Afin de fluer, ces liaisons doivent étre rompues (puis se reformer). L’énergie requise est
beaucoup plus élevée que I’énergie thermique disponible a température ambiante. Une source
additionnelle d’énergie doit étre fournie (comme une contrainte). »

J. Young

« Verre : substance ou autre mot pour solide amorphe. Certains liquides ont une température
de transition vitreuse plus ¢élevée que leur point de fusion. Cela signifie qu’ils sont vitrifiables
sans surfusion du liquide. La définition suivante est par conséquent fausse : « Un verre est
souvent un liquide surfondu ». Cependant, il est correct d’écrire que « certaines substances
peuvent étre refroidies en-dessous de la température de transition vitreuse que si elles sont
surfondues ». Un solide amorphe est un solide dans lequel il n’y a pas d’ordre a longue
distance des positions atomiques. (Les solides dans lesquels il y a un ordre atomique a longue
distance sont appelés solides cristallins). »

http://en.wikipedia.org/wiki/Talk: Amorphou_solid

« Un matériau amorphe ne possede pas d'ordre a longue distance (périodicité) caractéristique
d'un cristal. Les termes matériaux amorphes et non cristallins sont synonymes d'apres cette

définition. Un verre est un solide amorphe qui présente une transition vitreuse. »

Elliott S.R., 1990.
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« Les conditions chimiques et structurales pour la formation du verre peuvent étre considérées
comme la combinaison d’une interaction énergétique et de facteurs stériques. Il a été observé
qu’un degré de liaison covalente est une caractéristique essentielle pour toutes les substances
vitrifiables. »

Feltz, 1993.

« Les solides amorphes sont caractérisés par du désordre topologique. Aussi, il n’y a pas
d’ordre a longue distance (ou périodicité) dans leur structure. Cependant, ceci ne veut pas dire
que les solides amorphes ont une structure complétement aléatoire (c’est a dire de type gaz) a
toutes les échelles. En fait, les matériaux covalents, en particulier, présentent un degré assez
¢levé d’organisation de leur structure a des échelles correspondant a plusieurs distances inter-
atomiques. D’autre part, les matériaux caractérisés par des interactions inter-atomiques non-
directionnelles centro-symmeétriques, par exemple les métaux ou les matériaux complétement
ioniques, sont intrinséquement beaucoup plus désordonnés méme a des échelles de distances
trés courtes. »

Elliott, 1994.

« Pour étre totalement restrictif, nous sommes obligés de définir un verre comme « un solide
avec une structure de liquide », « un solide non cristallin », ou simplement « un solide
amorphe ». Des ¢léments comme Si et Ge ont été ajoutés a 1'état solide désordonné seulement
par des techniques de couches minces qui n'impliquent pas de trempe. Apparemment, cet état
désordonné pour ces deux matériaux présente une discontinuité dans le volume par rapport a
I'état liquide. Donc ces matériaux contenant Si ou Ge sont souvent exclus des matériaux
appelés « verre » par les physiciens. »

Varshneya A.K., 1994.

2) Définitions relatives aux alliages métalliques

« Comme son nom I’indique, un verre métallique est une sorte de verre avec des constituants
métalliques. Le premier verre métallique serait un alliage or-silicium fabriqué a Caltech par
Pol Duwez en 1957. Cet alliage et les autres systémes vitrifiables devaient étrerefroidis
extrémement rapidement (de l'ordre de Meéga Kelvin par seconde) pour éviter la

cristallisation. Une conséquence importante de ceci était que les verres métalliques ne
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pouvaient étre fabriqués que sous un nombre limité de formes (rubans, feuilles ou fils) pour
lesquelles une dimension était petite pour permettre 1’extraction de chaleur suffisamment
rapidement pour obtenir les vitesses de refroidissement nécessaires. Les échantillons de verre
métallique, sauf quelques exceptions, €taient limités a des €paisseurs inférieures au dixiéme

de millimeétre. »

http://en.wikipendia.org/wiki/Metallic_Glasses.

« Un amorphe est un solide dans lequel il n’y a pas d’ordre a longue distance des positions
des atomes. Les matériaux amorphes sont souvent préparés par refroidissement rapide d’un
matériau fondu. Le refroidissement réduit la mobilit¢é des molécules du matériau avant
qu’elles ne se compactent en un état cristallin thermodynamiquement plus favorable.

Les solides amorphes peuvent exister dans deux états distincts, 1’état « visqueux » et 1’état
« vitreux ». La température de transition entre 1’état vitreux et 1’état visqueux est appelée
température de transition vitreuse ou Tg. »

http://en.wikipendia.org/wiki/Metallic_Glasses

« En 1990, de nouveaux alliages ont ét¢ développés pouvant former des verres a des vitesses
de refroidissement aussi faibles que 1 Kelvin par seconde. Ces vitesses de refroidissement
peuvent Etre atteintes par simple coulée en moule métallique. Ces alliages « massifs » peuvent
étre coulés en pieces de plusieurs centimetres d’épaisseur (I’épaisseur maximale dépendant
de I’alliage) tout en conservant une structure amorphe. Les meilleurs alliages vitrifiables sont
a base de zirconium et de palladium mais il en existe aussi a base de fer, titane, cuivre et
magnésium. »

http://en.wikipendia.org/wiki/Metallic_Glasses

« Le terme verre métallique ne fait référence qu’aux matériaux solidifiés rapidement.
Méme avec un équipement spécial, le refroidissement rapide nécessaire est si important que
pour la plupart des métaux seulement un ruban ou un fil mince peut étre amorphisé (rendu
amorphe).

De nombreuses phases solides différentes sont présentes dans le solide en équilibre, de
sorte que tout cristal potentiel trouvera que la plupart des atomes voisins sont du mauvais type
pour se combiner dans la cristallisation. La composition est proche de celle d’un eutectique

profond de telle sorte que des températures de fusion basses peuvent étre atteintes sans
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sacrifier la diffusion lente et la forte viscosité du liquide observées dans les alliages contenant
des ¢léments a points de fusion élevés.

Des atomes sont présents dans une large gamme de tailles de telle sorte que les atomes
de « mauvaise taille » perturbent le processus de cristallisation-solidification en se combinant
aux amas atomiques lorsque ceux-ci se forment. »

« Un métal amorphe est un matériau métallique avec une structure désordonnée a
I’échelle atomique. Par contraste avec la plupart des métaux, qui sont cristallins et par
conséquent possédent un arrangement fortement ordonné des atomes, les alliages amorphes
sont non-cristallins.

Les matériaux dans lesquels existe une telle structure désordonnée et qui sont produits
directement depuis I’état liquide par trempe sont appelés « verres ». Ainsi, les métaux
amorphes sont communément appelés « verres métalliques » ou « métaux amorphes ».
Cependant, il existe plusieurs autres méthodes de fabrication des métaux amorphes, qui
incluent la déposition physique de vapeur (PVD), la réaction a 1’état solide, I’irradiation par
ions, la mécanosynthese. »

« Un exemple typique de métastabilité : les verres métalliques.

Le terme général « verre métallique » est maintenant généralement accepté pour définir une
classe d’alliages obtenus par solidification rapide a partir de 1’état liquide. Cette définition
correspond exactement a la définition d’un verre en général, excepté que dans le cas bien
connu des verres silicatés le liquide n’est pas nécessaire pour 1’obtention de la vitesse rapide
de trempe permettant d’éviter la cristallisation, et ce n’est pas le cas pour des verres
métalliques. Le premier verre métallique, un alliage d’or et de silicium, a été synthétisé a
Caltech pendant I’été¢ 1959. Au cours des 20 derniéres années, 1’intérét pour les verres s’est
accru constamment. Il y a toujours un trés large intérét pour des études théoriques et
expérimentales sur les verres métalliques. Il y a environ 10 ans, I’importance potentielle des
verres métalliques comme classe de nouveaux matériaux ayant des propriétés non ordinaires
¢tait reconnue par 1’industrie. Cela prendra beaucoup de temps avant que la production des
verres métalliques puissent se mesurer en tonnes, mais il est encourageant de voir qu’un
nombre croissant de centres de recherche industriels sont impliqués dans des études sur les

verres métalliques. »

Duwez, 1983.
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A-2 Parametres thermiques des verres métalliques
(Les compositions en pourcentages atomiques)

Verres métalliques Tg |Tx | T, ATx | Trg | e Rc Réf

Unités K K K K mm K.s'

Verres métalliques a base de Zirconium

Zry1 Ti14Cuyz sNijoBens 645 [ 706 | 1003 | 61 | 0,64 | >10 [Zhang (Y)-2003]
Zry Ti14Cuyz sNi 0Bey sCs 628 683 997 | 55 | 0,63 | 5 [Zhang (Y)-2003]
ZtyiTi14Cuy25Ni 0Be sCy 629 727 | 992 | 98 | 0,63 | 3 [Zhang (Y)-2003]
ZryTi1sCu oNinBess Ya 650 | 695 | 984 | 45 | 0,66 | >8 [Zhang (Y)-2003]
[ZryTi;2CupsNijoBens JosY2 | 663 | 733 | 1004 | 70 | 0,66 | >8 [Zhang (Y)-2003]
Zr2Ti10CusNisBesoY-Mga 650 | 700 | 951 | 50 | 0,68 | 5 [Zhang (Y)-2003]
ZryoTisCuNijBey sYaMgos | 630 | 674 | 975 | 44 | 0,65 | 5 [Zhang (Y)-2003]
Zr4sNbsCuaNi ,Be g 656 | 724 | 1072 | 68 | 0,61 | 8 [Zhang (Y)-2003]
Zr4sNbsCu,,FesBess 658 | 751 | 1071 | 93 | 0,61 | 8 [Zhang (Y)-2003]
Zr4sNb,Cus NijsBen 668 | 724 | >1062 | 56 | 0,62 | 3 [Zhang (Y)-2003]
ZrssTa;Cuys NipBess 658 | 726 | >1075 | 68 | 0,61 | 3 [Zhang (Y)-2003]
ZrysNb,,Cu;oNisBexMg > 653 | 733 | 1029 | 80 | 0,63 | 5 [Zhang (Y)-2003]
ZryeNb,CujoNigFe,Bey Mgy, | 670 | 712 [ 1029 | 42 | 0,65 | 5 [Zhang (Y)-2003]
ZrssAlsCuioNiY, 714 [ 787 | 1112 | 73 | 0,64 | 5 [Zhang (Y)-2003]
Zrs;AlCu1oNi Y 668 | 766 | 1069 | 98 | 0,62 | 5 [Zhang (Y)-2003]
ZrssAl,oNisClizo 690 | 766 | 1113 | 85 | 0,62 [Inoue-2001]

ZrsoAL1oNi1oClno 676 | 770 | 1095 | 94 | 0,62 [Inoue-2001]

ZresAsNizg 672 | 708 | 1251 | 36 | 0,54 67 [Lu (Z.P.)-2002]
ZrsTisAl oNigClizg 677 | 720 | 1145 | 43 | 0,59 | 10 | 10 [Lu (Z.P.)-2002]
Zt55Tis AlNij46Clizg 675 | 727 | 1091 | 52 | 0,62 | 10 | 10 [Glade-2000]
Zrs;NbsAloNip ¢Ctisa 682 | 742 | 1115 | 60 | 0,61 | 10 | 10 [Glade-2000]
ZresAl; sNijoCuy sAgyo 647 | 704 57 2 [Liu-2004]

Zt41 2Tz s NijgClasBe s 623 672 | 996 | 49 | 0,63 | 50 | 1,4 [Lu (Z.P.)-2002]
Zto6Tiinss NijgCliosBen s | 623 | 712 | 1057 | 89 | 0,59 5 [Lu (Z.P.)-2002]
Zr4aTi1NijoCuroBess 625 | 739 | 1206 | 114 | 0,52 12,5 [Lu (Z.P.)-2002]
Z145.35 Tio.2Nio 05CUs 75B€6.23 623 [ 740 | 1239 | 117 | 0,50 17,5 [Lu (Z.P.)-2002]
Zt4675Tis 25 NijoCuy sBey 5 622 | 727 | 1185 | 105 | 0,52 28 [Lu (Z.P.)-2002]
Zr35H 17 5ALoNi 14 6CUy o Tis 708 | 753 | 1126 | 45 | 0,63 [Gu-2001]

ZryHf 1 sAL Ny 6Cuyr o Tis 698 | 743 | 1151 | 45 | 0,61 [Zhang (H)-2003]
Zr3, sHE AljgNiy Cty7oTis 714 [ 764 | 1190 | 50 | 0,60 [Zhang (H)-2003]
ZreasAlyNij3,Cu3, 658 [ 757 | 1138 | 99 | 0,58 [Chen-2003]
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Verres métalliques

Tg

Tx

T

ATx

Trg

Cc

Rc

Réf

Verres métalliques a base de Cuivre

(CugoZr30Ti10)0oS, 730 | 767 | 1155 | 46 | 0,63 | 5 [Zhang (Y)-2003]
(CugoZr30Ti 0)o5SMs 730 | 772 | 1150 | 42 | 0,63 | 1 [Zhang (Y)-2003]
(CugoZr30Ti10)07SMs 747 [ 782 | 1148 | 35 | 0,65 [Zhang (Y)-2003]
(CugoZ30Ti10)o6SNa 645 | 770 | 1135 | 25 | 0,65 [Zhang (Y)-2003]
CuarZr1 NigTiza 671 | 717 | 1160 | 46 | 0,58 | 3 [Zhang (Y)-2003]
(CugoZr3oTir0)osY> 707 [ 757 | 1122 | 50 | 0,63 | 5 [Zhang (Y)-2003]
(CugoZr30Ti10)90Bero 720 | 762 | 1130 | 33 | 0,63 | 5 [Zhang (Y)-2003]
CugZryTi, 713 | 763 | 1151 | 50 | 0,62 | 4 | 50 [Lu (Z.P.)-2002]
CusiZr>; TisBero 720 [ 762 | 1130 | 42 | 0,64 | 5 | 42 [Lu (Z.P.)-2002]
CugoZt2Tino 708 [ 743 | 1123 | 35 | 0,63 | 3 [Tnoue-2001]
CugoHf 5 Tiss 730 | 795 | 1160 | 65 | 0,63 | 4 [Tnoue-2001]
(CuusZr1, TizsNig 673 | 717 | 1128 | 44 | 0,60 250 [Glade-2000]

Verres métalliques a base de Calcium

CagsMg sZny,; 375 | 410 | 629 35 0,60 [Senkov-2003]
CagopMg6Zny4 379 | 427 | 630 48 0,60 [Senkov-2003]
CassMgsZny; 380 | 419 | 669 30 0,58 [Senkov-2003]
CassMg;9Zn;,Cuy, 382 | 428 | 619 46 0,62 [Senkov-2003]
Cas;sMg19Zn,Cuy; 393 | 437 | 680 44 0,58 [Senkov-2003]

Verres métalliques a base de Nikel

Nis75Zr35Al7 5 823 | 848 | 1333 25 0,62 [Na-2003]
Nis7 sZr3;NbsAl; 5 831 | 864 | 1340 33 0,62 [Na-2003]
Nis7 5Zr30NbsAl; 5 836 | 871 | 1343 35 0,62 [Na-2003]
Nis7 5ZrsNbsAl; 5 839 | 880 | 1346 41 0,62 [Na-2003]
Nis7 sZr,6NboAl; 5 844 | 880 | 1349 36 0,63 [Na-2003]
Nis75ZraNby 1Al s 849 | 882 | 1351 33 0,63 [Na-2003]
NigoZrsNbsAs 839 | 890 | 1348 51 0,62 [Na-2003]
NigoZry7NbgAls 845 | 897 | 1348 52 0,63 [Na-2003]
Nig1Z1rsNb;Aly 848 | 898 | 1348 50 0,63 [Na-2003]
Nig Zr;NbgAl, 849 | 899 | 1351 50 0,63 [Na-2003]
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Verres métalliques Tg |Tx | T, ATx | Trg | e Rc Réf
Nig1Zr7NbsAls 849 | 900 | 1350 51 0,63 [Na-2003]
NigpZr,sNbsAl; 851 | 895 | 1352 44 0,63 [Na-2003]
Verres métalliques a base de Fer

Fes Y ZrgCosMo7B; s 905 | 961 | 1490 56 0,61 [Lu-2003]
Fes Y ZrgCosAliMo;B; 5 899 | 956 | 1496 57 0.60 [Lu-2003]
Fes Y ZrsCosCr,Mo;B 5 901 | 959 | 1490 58 0.60 [Lu-2003]
Fes1Co135Z11Pr4 sBag 866 | 892 26 0.64 [Pawlik-2003]
Fes1Coy35Z13 5Dy By 865 | 898 33 0.65 [Poon-2003]
(Fe2oMn2oCryo)esZr7Nb3Ba 868 [ 943 | 1423 | 75 | 0.61 [Poon-2003]
(FegoMny6Crs)ssZr10CsBio 853 (923 | 1422 | 70 | 0,60 [Poon-2003]
(FesoMnysCrs)70Z14NbsB)s 868 | 946 | 1400 78 0,62 [Poon-2003]
(FegoMny6Crs)ssZrsNbsBos 886 [ 971 | 1406 | 85 | 0,63 [Poon-2003]
(FegsMn2oMo0s)esZraNb,sBog 878 [ 965 | 1394 | 87 | 0,63 [Poon-2003]
(FessMnpoCrs)esZ14NbsBoy 873 | 973 | 1408 100 | 0,62 [Poon-2003]
(FegoMna6Crs)ssZrs TisBos 833 (893 | 1412 | 60 | 0,59 [Poon-2003]
(FeesMnoMos)ssZrNb,B»,Si, | 868 | 943 | 1378 | 75 | 0,63 [Poon-2003]
(FegoMn,sCrsNijg)esZ1,Nbs By 845 | 920 | 1432 75 0,59 [Poon-2003]

Verres métalliques a base de Magnésium

MgsoNi; ONd 554 (471 878 | 16 | 0,52 ] 0.6 | 1250 | [Lu (Z.P.)-2002]
Mg;sNi sNdp 450 (470 | 790 | 20 | 0,57 | 2,8 | 46 [Lu (Z.P.)-2002]
Mg7oNi;sNd s 467 489 | 844 | 22 | 0,55 | 1,5 | 180 [Lu (Z.P.)-2002]
MggsNizNd, s 459 (501 | 805 | 42 | 0,57 | 3,5 | 30 [Lu (Z.P.)-2002]
MggsCuzsY 1o 425 (479 771 | 55 | 055 | 7 | 50 [Lu (Z.P.)-2002]

Verres métalliques a base de Lanthane

Lag,Cu,oNi,Al 423 (452 744 | 29 | 0,57 | 12 [Zhang-2004]
LassAlysNiz 491 [ 555 | 941 | 64 | 052 | 3 | 68 [Lu (Z.P.)-2002]
Las;AlysNijsCus 474 [ 541 900 | 68 | 0,53 35 [Lu (Z.P.)-2002]
LassAlsNijoCuyo 467 | 547 835 | 80 | 056 | 5 | 22 [Lu (Z.P.)-2002]
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Verres métalliques Tg |Tx | T, ATx | Trg |e. |Rc Réf

LassAlysNisCuys 459 | 520 878 61 0,52 36 [Lu (Z.P.)-2002]
LassAlsClag 456 495 896 | 39 | 0,51 72 [Lu (Z.P.)-2002]
LassAlsNisCu;oCos 465 [ 542 | 823 | 77 | 0,57 19 [Lu (Z.P.)-2002]
LagsAl14Cuyg 395 | 449 731 54 0,54 38 [Lu (Z.P.)-2002]

Verres métalliques a base de Palladium

PdCusoNi;oPso 577 (656 | 836 | 79 | 0,69 | 72 | 0,10 [Lu (Z.P.)-2002]
Pds; sCuSires 633 | 670 | 1097 | 37 | 0,58 | 2 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd70.sCusSirgs 635 | 675 | 1086 | 40 | 0,58 | 0,8 | 500 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd77.5CuSites 637 | 678 | 1058 | 41 | 0,60 | 1,5 | 100 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd;7CusSiys 642 | 686 | 1128 | 44 | 0,57 | 2 | 125 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd3.5CuoSies 645 [ 685 | 1136 | 40 | 0,57 | 2 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd;; sCu;»Sires 652|680 | 1154 | 28 | 0,57 | 2 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd4oNisPa0 590 | 671 | 991 | 81 | 0,60 | 25 | 0,12 [Lu (Z.P.)-2002]
Pd,3Ni;oCusPao 576 | 660 | 790 | 84 | 0,72 0,01 [Fan-2004]

Verres métalliques a base de Néodyme

Nd60A115Ni10Cu10Fe5

430

475

779

45

0,55

55

[Lu (Z.P.)-2002]

Nd61A11 1NigC05CU15

445

469

744

24

0,60

[Lu (Z.P.)-2002]

Verres métalliques a base de Titane

Tis4Zr;,CugsNig 698 | 717 | 1169 29 0,60 | 4,5 | 100 [Lu (Z.P.)-2002]
Ti50Ni24CuzB;S1,Sn; 726 | 800 | 1310 74 0,55 1 [Lu (Z.P.)-2002]
TisoNi;5Cus,Sn;3 686 | 759 | 1283 73 0,53 1 [Kim-2004]
Ti50Ni;5Cu,5Sn;Be; 688 | 733 | 1207 45 0,57 | 2 [Kim-2004]
Ti45N1;5Cu,5Sn3Be;Zrs 680 | 741 | 1142 61 0,60 | 5 [Kim-2004]
Ti40Zr,sNigCugBe;s 621 | 668 | 1009 47 0,63 8 [Kim-2004]
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Verres métalliques a base de Hafnium

Verres métalliques Tg Tx | T, ATx | Trg | e Rc Réf
Hf2,25Z126.25CU17Ni14,6A 110 Tis 722|767 | 1150 |45 |0,63 [Gu-2001]
Hf35Zr175Cuy79Ni;46Al10Tis 737 | 786 | 1181 49 0,62 [Gu-2001]
Hfs; sCuy79Ni14 Al Tis 767 | 820 | 1234 53 0.,62 [Gu-2001]
Hfy1 sZr21Cy7.Ni 14, 6Al 1 Tis 733 | 786 | 1234 | 53 | 0,59 [Zhang (H)-2003]
Hfy,Zr195Cu79Ni1;146Al10Tis 740 | 792 | 1247 52 0,59 [Zhang (H)-2003]
Hf50Cuy7,sNisAly s 41 0,50 [Uriarte-2002]
Hf5CuyNi;sAl 5 62 0,54 [Uriarte-2002]
Hfs5ZryT14CuyoNi; sAl; sGa, 783 | 813 | 1383 30 0,57 [Ustundag-1999]
HfZrsTisCuy; 33Nis 6;Al; 5Gay 5Ge,Si | 751 | 827 | 1384 76 0,54 [Ustundag-1999]
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A-3 Articles et communications

Dans cet Annexe, nous reproduisons les articles qui exposent 1’essentiel du travail de cette

thése

1y

2)

3)

A.Hafs, B. Bendjemil, N. Seghairi, M. Baricco «Glass forming ability and
mechanical properties of ZrsgTisCujsNig Aljy bulk metallic glasses »
J.Nanoelectronics and Materials 5 (2012) 149-157

B. Bendjemil, A. Hafs, N. Seghairi, M. Baricco «The morphology and
mechanical properties of ZrsoNbsCugNig Aljy metallic glasses » Int. J.
Nanoelectronics and Materials 5 (2012) 125-131.

B. Bendjemil, A. Hafs, N. Seghairi, M. Baricco «Mechanical Properties
and Structure Formation Amorphous of ZrsoTasCu;sNig Aljo Bulk Metallic
Glass Alloy» Int. J. Nanoelectronics and Materials 6 (2013) 59-66.

D’autres parties ont été par contre présentées dans des congres internationaux et qui seront

rassemblée dans futur papier :

1)

2)

Ali Hafs, Badis Bendjemil, Nassima Seghairi, Jamal Bougdira et Marcello
Baricco«Physical properties of icosahedral quasicrystalline phase formatin
in Zr Nb Ni Cu Al glassy alloys» International Conference On Non-
Equilibrium Materials ICONEM’11 May (3-5) 2011 Annaba Algeria.

Badis Bendjemil, Ali Hafs, Nasr-eddine Chakri, Ahmed Belbah, Ahcene
Mouassa et Marcello Baricco« CRYSTALLIZATION KINETICS AND
AMORPHOUS PHASE FORMATION IN ZR-AL-NI-CU GLASSY
ALLOYS BY THE ADDITION OF Ta, Ti AND Nbx»1® Workshop sur la
Pollution des Isolateurs des Réseaux Electriques POLIREL 2013 Le 29 avril
2013 USTOran, ALGERIE.
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Abstract

Synthesis of bulk metallic glasses (BMGs) has been one of the hottest topics of
research in materials science during this decade due to their very attractive physical and
mechanical properties. In the present study ZrsoTisCu;gNig Al bullk metallic glasse (BMG)
were produced in a ribbon form by the single roller melt-spinning method and in rod form
with diameter of 2 mm at prepared through water-cooled copper mold casting. This study is
primarily devoted to compare the results obtained with the two methods of the development.
Thermal properties were measured by performing DSC at at different heating rates (5, 10,
15, 20 and 25°C/mn). The microstructure and constituent phase of the alloy composite have
been analyzed by using X-ray diffractometry (XRD). The mechanical properties are also
studied using the compression and Vickers indentation technique, respectively and
morphologies of the fractured observed by Scanning Electron Microscopy (SEM). The
Energy Dispersive Spectrometer (EDS) micro-analysis is performed by measuring the
energy and intensity distribution of X-ray signals generated by a focused electron beam on
the specimen.

Keywords: Bulk metallic glasses; SEM, Fracture.
PACS: 64.70.pe; 68.37.Hk; 62.25.Mn.

1. Introduction

Metallic glasses are non-crystalline metallic alloys and thus belong to the family of
vitreous solids. Metallic glasses are metastable materials obtained by rapid cooling of a
melt. Their atomic structures are devoid of long-range translational periodicity like the
crystalline materials, however, they possess a certain atomic arrangement in near- and next-
neighbor distances (roughly below 1 nm) [1]. Metallic glasses have many qualities
interesting for different fields of materials application, for example magnetism or regarding
their mechanical behaviour [2]. Zr-based metallic glasses are among the most studied alloys.

In particular, Zr—Ti—-Cu—Al-Ni alloys have a high glass-forming ability (GFA)
corresponding to a low critical cooling rate of less than 10 Ks '; hence samples of several
millimeters can be prepared in a glassy state [3—6]. Knowledge of the environmental
stability of the different metallic glass alloys is a crucial point for their potential
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applications, especially for those related to their mechanical properties [7]. The general
mechanical properties behavior of many glassy alloys has been already reviewed [8—11].
Because of their inherent homogeneity and the lack of “weak spots”, for example

grain, a good resistance has the localised rupture is expected. In this paper, the critical
cooling rate and non-isothermal crystallization kinetics of ZrsoTisCu;sNig Aljp amorphous
alloy, prepared by the copper-mold casting and melt spinning method, are assessed by
means of thermal analysis.

This particular alloy was selected due to its excellent glass-forming ability. The
mechanical properties of the composite have been examined through compression tests and
Vickers indentation technique and fracture of amorphous alloy is presented.

2. Experimental

An ingot of the ZrsgTisCu;gNig Aljo alloy (composition is given in nominal atomic
percentages) was prepared by arc-melting mixtures of Zr 99.99 mass% purity, Ti 99.8
mass% purity, Cu 99.9 mass% purity , Ni 99.9 mass% purity and Al 99.9 mass% purity in
an argon atmosphere purified using Ti-gettering. From the master alloy ingot, a ribbon of 5
mm width and about 30 pum thickness was prepared using a single-roller, melt spinning
technique under a vacuum atmosphere. For comparison, with the bulk cylindrical sample
with constant length of about 50mm and diameter ranging from 2 mm were prepared
through the injection casting of the molten alloy into copper molds with cylindrical cavities.
The structure of the samples was examined by X-ray diffraction (XRD) with Cu Ka (
A=1.54056A) radiation. The thermal stability associated with the glass transition,
supercooled liquid region and crystallization of the glassy alloys was investigated by
differential scanning calorimetry (DSC) at different heating rates(5, 10, 15, 20 and
25°C/mn).Scanning electron microscopy (JEOL JSM6400F) were used for the
microstructure analysis instrument equipped with an EDS accessory to check the elemental
composition of the system.. Compression properties were tested by using an Instron 5581
testing machine at a strain rate of ~ 5x10* s 'at room temperature. The hardness of the
amorphous alloy of ZrsoTisCu;gNig Aljp was measured using a computer-controlled
Durometre Vickers Zwick/ZHV 10 hardness tester. Applied load was 30N, 10N and 3N for
10 seconds. The profiles of indentation trace were analyzed by optical microscopy.

3. Results and discussion

Fig. 1 shows the different heating rates (5, 10, 15, 20 and 25°C/mn) DSC curves of
Zrs9TisCu sNig Aljo analysis was carried out for melt-spun ribbons and as-cast cylinders. In
the temperature range investigated, all the curves are characterized by two exothermic
peaks, revealing a multi-step crystallization path that does not depend on the way of
preparation. The values of Tg, Tx;, Tx, and the supercooled liquid region (AT,= Tx;- Tg)
are listed in Table 1. It is noted that with heating rate increasing the Tg, Tx; and Tx; shifted
to higher temperature, suggesting that both the glass transition and crystallization are
heating-rate dependence. The DSC curves indicate a small difference in glass transition
temperature (7g), crystallization temperature (7x), supercooled liquid region (ATx = Tx
—Tg) between the ribbon and rod samples, for the as cast 2 mm-diameter cylinder.

The DSC curve of the melt-spun glassy alloy ribbon is also shown for comparison.

No appreciable difference in ATx and crystallization process is recognized between the
melt-spun ribbon and rod, which also indicates the formation of the glassy phase.
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Table 1: Summary of the glass transition temperature Tg, crystallization temperature Ty, Tx,, and supercooled
temperature region AT, for the melt-spun ribbons and as-cast rod 2 mm at different heating rates.

Heating rate (°C/mn) T (°C) T 1(°C) Tx2(°C) AT (°C)
Melt spun ribbon
5 361 403 451 42
10 362 405 451 43
15 366 408 453 42
20 368 410 455 42
25 369 413 458 44
As cast rod of 2 mm
5 360 402 452 42
10 361 403 454 42
15 364 407 456 43
20 367 409 458 42
25 368 413 459 45
Ribbon 2 TGN Al 2mmrod A TG NA
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Fig. 1: DSC curves of ZrsoTi sCu;gNig Al alloy ribbon and rods with diameters of 2mm at different heating

rates.
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Fig. 2 shows XRD pattern of the cast Zrs9TisCu;sNig Aljp rod with a diameter of 2
mm, together with the XRD pattern of the melt-spun glassy alloy ribbon. Only a broad peak
is seen around a diffraction angle of 39° for the bulk sample and ribbon, indicating the
formation of a glassy phase.

ergTiSCumNi8 Al10 Cu Ko

Ribbon

Intensity,a.u.

o2mm

. 1 . 1 . 1 . 1 .
20 30 40 50 60 70

20,Degrees

Fig. 2: XRD pattern of the cast ZrsyTisCu;gNig Al rod with a diameter of 2 mm, together
with the XRD pattern of the melt-spun glassy alloy ribbon.

The critical cooling rate for glass formation, Rc, is an important characteristic
parameter for predicting the ease or difficulty of glass formability. It is defined as the
minimum cooling rate necessary to keep the melt amorphous without detectable
crystallization upon solidification. A slower Rc indicates a greater glass-forming ability of
an alloy system.

The room temperature compression results are in good agreement with the report. In
addition, ZrsoNbs Cu;gNig Al alloy shows the compressive stress—strain curve at a strain
rate of 5.10™* s (Fig.3). The fracture of the samples occurs at a fracture stress 0y of 1860
MPa and elastic a deformation up to a strain of about 1.9%.

The Young’s modulus is determined as 97 GPa for the 2 mm diameter sample, which
is larger than those of the ZrssAj7sNij0CuirsxAgx (x=5 and 10 at.%) BMGs, but is
comparable to that of the annealed ZresAj75NijoCuizsAgs alloy containing approximately
85% nanometer scaled I-phases and ZrsgAlgNigCu4Nbjg alloy containing 90% quasicrystal.
The elasticity is several times superior than that of Algs sCuzssFe12 and Al;gPdyoMnjg poly-
crystalline icosahedral quasicrystals [12, 13], while the measured Young’s modulus value is
much lower than those of the conventional quasicrystals as shown in Table 2.
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Fig. 3: Compressive stress—strain curves of cast Zr59Ti5Cul8Ni8 Aly, glassy alloy rods under an niaxial
compression testing at room temperature

Table 2: Mechanical properties of the present materials compared with Al- and Zr-based non-crystalline alloys.

Materials Phase Elastic stress  Elastic Young’s modulus
constituents limit 0 (Mpa) deformation  E (GPa)
‘ limit &, (%)

A170Pd20M1’110 [14] I-phase 520 (fracture) 0.3 200
Alg3CuysFe; [15] [-phase 250 (fracture) 0.35 172 [16]
Zre5sA175N110Cu2 sAgs BMGs 1650 (fracture) 1.95 &4.5
[17]
ZI‘65A17.5Ni10CU12.5Ag5 85% quasicrystal 1200 (fracture) 1.5 90
[17] +15% glass
ZrssAlgNigCuaNbyy  90% quasicrystal 1800 (fracture) 2.0 92
[18] +10% glass
Zr59Ti5Cu1 8Nig Al]o BMGs 1 860(fracture) 1.9 97
(this work)

The fracture surfaces of ZrsoTisCu;gNigAljy present an inhomogeneous deformation
and fracture behaviour. For 2 mm-diameter cylinders, similar remelting features  were
observed on the fracture surface (Fig 4(a)).Most of the area of the fracture surface exhibits
brittle features with rough rock-layer patterns (Fig. 4(b)). The rock-layers and deformation
bands are main features on the fracture surface for alloy ZrsoTisCu;sNigAljy. The
deformation bands with high protuberance reveal the large localized deformation before
fracture. The remelting occurs on the fracture surface indicating large elastic strain energy
and high local increase in temperature. This behavior is similar to that in single-phase
BMGs, which can be qualitatively estimated by the following equation [19]:
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AT=V/V; x1/Cpxciee 1)

V and V; are samples volume and localized deformation volume, respectively. Cp is the
specific heat capacity, or is the fracture strength and . is the elastic strain. This equation is
derived by correlating the total elastic strain energy with the temperature increase in the
localized deformation region in the fracture surface. AT is proportional to or and &, and
inversely proportional to Vi, which means that high strength, low Young’s modulus and
highly localized deformation region can give a large increase in temperature on the local
fracture surface. If the melting temperature is low, some remelting phenomena can be
observed on the fracture surface. The present ZrsoTisCu;sNigAlyp alloy satisfy these
conditions, thus the remelting behavior occurs during fracture.

% w

'l'.

\ A

ZITiNICuAl 20.0kV 13.8mm x1.00k SE(M) 50.0urr ZrTiNICuAl 20.0kV 13.9mm x2.00k S 20.0um

Fig. 4: SEM of the fracture surfaces of ZrsoTisCu;gNig Al;y amorphous rod in as —cast state with diameter of 2
mm. (a) Shows the brittle fracture surface and local remelting,(b) The rock layer features.

Fig. 5 shows some Vickers indentations obtained for different indentation loads. The
profiles of indentation trace were analyzed by optical microscopy. The results obtained for
the stem of ZrsgTisCu gNig Aljp with 2 mms in diameter load of 300g HV 516, in addition
hardness stripped HV 505 with a load of 1000g, with the last load of 3000g hardness is HV
496.For the three loads applied one a does not observe any cracks when can about it noted
around the impressions.
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Fig. 5: Optical morphologies of the Vickers’ indentations on the as-cast ZrsgTisCu gNig Al alloy under the
loads ranging from 300 g, 1000g and 3000 g.

The results of chemical analysis of the ZrsgTasCu;gNig Aljyp rod with a diameter 2 mm by
EDS attached to SEM was show on Fig. 6.
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Fig. 6: Energy dispersive spectra of the ZrsyTisCu;sNig Alyg alloy.

The structural evolution during heating was investigated by XRD. The diffraction
patterns of rod form with diameter of 2 mm at prepared through water-cooled copper mold
casting heated to different temperatures are shown in Fig. 7, together with the pattern of the
as-prepared sample. the cast rod of ®2 mm exhibit the typical broad maxima characteristic
for amorphous materials and no trace of crystalline phases, indicating that they are in the
amorphous state. The phase formation reflect at the beginning (T=400°C) and at the second
(T=450°C) of the single exothermic event. Obviously, the first step of devitrification is
mostly linked with the formation of quasicrystalline phase, as other crystalline phase (cubic
NiZr,, tetragonal CuZr,, hexagonal Al;Zrs and unidentified phase(s)) only exist in a low
volume fraction at that temperature. Further heating to the second of the transformation step
leads to significant growth of the crystalline phases (e.g. tetragonal NiZr,), whereas the
metastable quasicrystalline phase completely disappears.
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Fig. 7: X-ray diffraction patterns for as-cast amorphous specimen (a) specimens aged at
400 °C (b) and 450°C (c) for 9 min.

4. Conclusion

In conclusion, The comparison between the ribbon were obtained directly from the
melt-spinning technique and the same alloy produced by injection casting of the molten
alloy into copper molds with cylindrical cavities reveals that both types of samples are
characterized by the formation phase amorphous obtained in X-ray diffraction .

The bulk glassy rods possess good mechanical properties, the compressive fracture strength
and elastic strain to fracture of the amorphous alloy with 2, 13 at. % also exhibit ultrahigh
fracture strength of 1860 MPa, Young's modulus of 97 GPa.

The stable crystalline phases include cubic NiZr,, tetragonal CuZr,, hexagonal Al;Zrs and
e.g. tetragonal NiZr, after complete crystallization of the as-cast 2 mm aged at 450°C for 9
min.
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Abstract

In the present paper thermal stability and structure of ZrsoTasCu;sNig Aljo (numbers
indicate at. %) glassy alloys were investigated. The structural studies revealed an amorphous
structure for the rod with a diameter of 2 mm was prepared through water-cooled copper
mold casting and in a ribbon form by the single roller melt-spinning method. The obtained
results confirm the utility of applied investigation methods in the thermal and structure
analysis of examined amorphous alloys. The thermal properties associated with
crystallization temperature of the glassy samples were measured using differential thermal
analysis and differential scanning calorimetry. The microstructure and constituent phases of
the alloy composite have been analyzed by using X-ray diffraction. Mechanical property of
bulk ZrsgTasCuigNigAljp alloy with a diameter 2 mm measured by compression tests at room
temperature and morphologies of the fractured observed by Scanning Electron Microscopy
(SEM). The Energy Dispersive Spectrometer (EDS) micro-analysis is performed by
measuring the energy and intensity distribution of X-ray signals generated by a focused
electron beam on the specimen.

Keywords: Bulk metallic glasses; Thermal stability; XRD; SEM; Fracture morphology;
Mechanical properties.
PACS: 46.70.pe; 66.30.-h; 61.05.cp; 86.37.HK; 62.20.mm; 62.20.-X.

1. Introduction

Since the pioneering work of Inoue and coworkers [1] on bulk metallic glasses
(BMGs), a large number of metallic systems with high glass forming ability have been
developed [2]. Among the various systems, Zr-based BMGs are of particular interest
because of the positive combination of remarkable mechanical, physical and chemical
properties, which largely enhances the possibility of industrial applications [3].

BMGs are generally produced by solidification techniques (e.g. melt spinning and
copper mold casting), where the high cooling rate applied permits to bypass nucleation and
growth of the stable crystalline phase and to produce a metallic glass [4].

*) For correspondence, Mobile: 06 97 28 07 56. E-mail: bendjemilbadis@yahoo.fr



Int. J. Nanoelectronics and Materials 5 (2012) 125-131 (=)

¢ MAP

The morphology and mechanical properties of ZrsgNbsCugNigAlyg
metallic glasses

Badis Bendjemill’z’3 * Ali Hafs' , Nassima Seghairi4, Marcello Baricco®

'"LEREC, University of Badji Mokhtar, P. Box 12, 23000 Annaba, Algeria
2Universita di Torino, Via P. Giuria 9, 10125 Torino, Italy

S University of 08 mai 1945, P. Box 401, 24000 Guelma, Algeria
‘University of Oum El-Bouaghi, 04000 Oum El-Bouaghi, Algeria

Received 23 April 2011; Revised 24 June 2011; Accepted 28 July 2011
Abstract

In the present work, the glass formation of ZrsoNbsCu;gNig Aljy alloys of 2 mm
diameter were prepared through casting in water cooled copper mould and in a ribbon
form by the single roller melt spinning method. This study is primarily devoted to
evaluate the results obtained by the two methods. The thermal stability was evaluated
by differential scanning calorimetry (DSC) at a heating rate of 10 °C/mn. The glass
formation, structural properties and morphology of the bulk metallic glass are
presented, including glass transition temperature (7,) and crystallization temperature
(7). The microstructure and phases composition of the alloy have been analyzed using
X-ray diffraction and indicate that the alloy is fully amorphous. The mechanical
properties of bulk ZrsoNbsCu;gNigAljy alloy is obtained by compression tests at room
temperature. The fracture and morphologies after compression test are observed by
Scanning Electron Microscopy (SEM), revealed the fragile plastic of the alloy. The
Energy Dispersive Spectrometer (EDS) micro-analysis is performed by measuring the
energy and intensity distribution of X-ray signals generated by a focused electron beam
on the specimen with a diameter 2 mm.

Keywords: Bulk metallic glasses; Amorphous phase; XRD.
PACS: 81.20.Ka; 74.70.-b; 75.50.-y.

1. Introduction

Amorphous alloys, also known as metallic glasses, have attracted intense scientific
and technological attention since amorphous metal was first discovered [1]. Due to the lack
of defects such as grain boundaries and dislocations, amorphous alloys exhibit extraordinary
properties including superior mechanical properties and lower thermal conductivity as well
as extreme wear and corrosion resistance. Amorphous alloys are therefore considered to be
promising structural as functional materials for practical applications. However, the critical
cooling rate typically required is above 10° K/s, for retaining the metastable amorphous
phase during cooling process. Consequently, the size of the amorphous alloys obtained was
limited to thin ribbons, tiny wires and small powders. This strongly restricts the further
applications of the amorphization techniques.

*) For correspondence : Tel : 06972804756, E-mail : bendjemilbadis@yahoo.fr.
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