
Etude des mécanismes de germination 
de la cristallisation dans un alliage Ni-

Si-B amorphe. 

Thèse présentée à l'Institut de Métallurgie Structurale 

Université de Neuchâtel 

pour l'obtention du titre de Docteur es sciences 

par 
Marc-Henri Zürcher 

ing. physicien EPFL 

Directeur de thèse: Prof. D.G. Morris 

Février 1989 



IMPRIMATUR POUR LA THÈSE 

Etude des mécanismes.de 

cristallisation dans un alliage Ni-Si-B 

amorphe 

de M P„nsj.e.Mr...!!*i!r!Ç"ttçnrl..2v.rçMr 

UNIVERSITÉ DE NEUCHATEL 
FACULTÉ DES SCIENCES 

La Faculté des sciences de l'Université de Neuchàtel, 
sur le rapport des membres du jury, 

les ...Prof es^eu^ 

H. Beck et M.-T. Mora (Barcelona) 

autorise l'impression de la présente thèse. 

Neuchàtel. le 14 mar s . 1989 

Le doyen: 

F. Persoz 



A Michèle... 



Table des matières 

pape 

Préambule 1 

Justification et but du travail 4 

Chapitre 1 : Introduction 7 

1.1. Théorie classique de la germination homogène 7 

1.2. Theorie de la germination hétérogène 1 5 

1.3. Cristallisation à la surface 1 9 

1.4. Germination dépendant du temps 2 2 

1.5. Distributions de taille 28 

1.6. Quantification des cinétiques de germination dans les verres 

métalliques 3 3 

1.7. Types de cristallisation et croissance dans les verres métalliques 35 

Chapitre 2 : Procédure expérimentale at méthodes d'analvse 3 8 

2.1. Elaboration des rubans 3 8 

2.2. Traitements thermiques de recuit 4 2 

2.3. Préparation et observation des échantillons 4 2 

Chapitre a ; Résultats 4 6 

3.1. Cinétiques de germination et de croissance sur les rubans 

trempés à 3 vitesses différentes 4 6 

3.2. Cristallisation sur les surfaces 61 

3.3. Cristallisation du ruban coulé sous atmosphère partielle d'air 70 



3.4. Effets de l'addition des particules dispersées 75 

3.4.1. Ie carbure de tungstène (WC) 80 

3.4.2. Ie carbure de tantale (TaC) 9 0 

3.4.3. Ie carbure de titane (TiC) 9 2 

3.4.4. Ia 2 e phase du carbure de tungstène (WgC) 9 6 

3.4.5. l'oxyde de silicium (SÌO2) 98 

3.4.6. Résumé des mesures faites sur les particules dispersées 101 

Chapitre 4 : Discussion al tnleiprélallon des Résultais 102 

4.1. Les rubans originaux coulés a différentes vitesses 1 02 

4.2. Germination sur les particules de WC dispersées 112 

4.3. L'expérience sur les particules de SÌO2 dispersées 116 

4.4. Cristallisation sur le ruban oxydé 118 

4.5. Cristallisation sur les surfaces des rubans 1 24 

4.6. Les interfaces cristal-particule 128 

4.6.1. interface TaC-Ni3B 136 

4.6.2. interface WC, lace prismatique-Ni3B 137 

4.6.3. interface WC, face basaIe-Ni3B 139 

4.6.4. interface W2C-Ni3B 140 

4.6.5. interface TiC-Ni3B 140 

4.6.6. interlace SiO2-NI3B 142 

4.7. Comparaison de la cohérence des différentes interlaces 142 

Conclusions 144 

Références 148 

Remerciements 155 



-1 -

Préambule 

Bien que la découverte des verres métalliques remonte à quelques décades, ils ont connu 

récemment un intérêt accru et un développement considérable avec la mise au point de 

nouvelles techniques de trempe rapide. Contrairement aux verres à base d'oxydes 

connus de longue date, les vitesses de relroidissemenl généralement requises pour 

obtenir une phase amorphe à partir d'un alliage métallique à l'état liquide sont de 

l'ordre de 102 K/s à plus de 106 K/s, et l'on obtient un verre si l'on peut éviter 

l'apparition de germes cristallins, ou tout au moins leur croissance, pendant le 

processus de trempe [1,2]. Les différentes propriétés nécessaires à ta vérification de 

cette condition ont conduit à de nombreux travaux sur la capacité d'un alliage à former 

un verre |3]. Différents critères ont ainsi pu Ótre établis en fonction de la composition 

[4], des diverses tailles atomiques des éléments constituants |5] ou encore de 

propriétés thermodynamiques telle que la viscosité ou la température réduite de 

transition vitreuse 16). D'un autre point de vue, d'autres études ont permis de 

déterminer la vitesse de refroidissement critique pour l'obtention d'un verre 

métallique dans des conditions déterminées [7,8]. L'étude et la vérification de ces 

dillérents crhères montrent actuellement que de nombreux alliages métalliques sont 

capables de former un verre sur des plages de composition plus ou moins étendues [9]. 

Ces alliages peuvent être classés en 2 grandes catégories suivant leurs constituants: 

premièrement ceux formés à partir de 2 ou plusieurs métaux et deuxièmement ceux 

résultant d'un mélange métal-métalloïde avec plus particulièrement des mélaux de 

transition. 

L'attrait des verres métalliques, considérable du point de vue fondamental, ne resi pas 

moins du point de vue de leurs possibilités d'application et de leurs propriétés. C'est en 
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effet leurs propriétés mécaniques, puis magnétiques qui ont tout d'abord suscité un 

enthousiasme considérable, spécialement avec la découverte d'alliages amorphes à base 

de fer. On a ainsi pu établir que ce type d'alliages pouvait présenter des propriétés 

mécaniques intéressantes, telles qu'une dureté et une résistance à la traction élevées, 

souvent supérieures à l'alliage cristallin correspondant, ou encore une résistance a la 

corrosion élevée (1,6,9). L'origine, la mesure, l'amélioration de ces diverses 

propriétés ont été à la base de nombreuses études récentes. Si les applications 

pratiques qui en découlent sont pour l'Instant limitées [10,11], elles n'en diminuent 

pas moins l'intérêt et les promesses, non seulement de fêtât amorphe en relation avec 

l'une ou l'autre des propriétés mentionnées, mais aussi de l'état partiellement 

cristallin dans lequel la cristallisation des surfaces peut ótre particulièrement 

exploitée, ou encore de rubans amorphes contenant des particules Immiscibles el qui 

permettent de parvenir à des propriétés que l'on ne pourrait obtenir à partir d'un 

alliage amorphe homogène. 

En parallèle, des études plus fondamentales ont été menées dans le but de déterminer la 

structure de ces verres métalliques (12.13). Ia diffusion atomique [14,15,161, mais 

aussi l'effet d'une relaxation [17,18,19] et leur stabilité thermique (20,21). 

Différents modèles ont été proposés sur la base des liaisons interatomiques les plus 

probables, de la structure atomique et électronique des constituants, mais aussi da 

mesures spectroscopiques détaillées. SI tous ne sont pas convaincants, ils permettent 

néanmoins de se faire une bonne image de cette structure particulière, caractérisée par 

un ordre à courte dislance {par opposition à un ordre â longue distance dans les 

matériaux cristallins) et un volume libre important. 

Dans ce contexte, le contrôle de la cristallisation qui apparaît dans le verre à partir 

d'une température déterminée paraît primordial: toul d'abord, en relation avec les 

propriétés initiales du verre qui sont modifiées souvent de manière significative suite 
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à celta Iransformalion, ensuite, de par la limitation de la stabilità thermique du verre 

qu'elle représente et des reslrlclîons quanl a leur utilisation qui en résultent. D'un 

autre côte, la possibilité de cristalliser un verre est attrayante d'un point de vue 

fondamental, puisque cette Iransformation est équivalente a une solidification a basse 

température associée â une surfusion importante, et qu'elle permei de faire apparaître 

de nouvelles phases cristallines, difficiles à obtenir par une autre voie, et de contrôler 

les microstructures par un choix approprié des températures et des temps de recuit. 

Un aulre avantage considérable de cette transformation est que les cinétiques sont 

généralement suffisamment lentes pour permettre leur mesure et un contrôle des 

paramètres importants. SI les formules décrivant les cristallisations homogène et 

hétérogène sont bien établies, la compréhension et la détermination des mécanismes 

sont parfois plus ardues et nécessitent des études plus approfondies que la simple 

mesure des cinétiques. 

De môme, dans bien des cas, il n'est pas évident de faire la distinction entre ces deux 

types de germination, homogène et hétérogène, et de nombreuses études ont été menées 

dans le but de provoquer de manière séleclive un type de germination bien déterminé. 

Dans ce sens, les paramètres contrôlant la germlnalion hétérogène peuvent être étudiés 

de manière plus précise en examinant les cinétiques de cristallisation autour de 

différents types de particules que fon a volontairement Injectés dans la matrice 

amorphe. Cette expérience, en permettant d'établir certains altères d'efficacité des 

particules, doit contribuer à une meilleure compréhension des mécanismes de 

germinalion, et par la suite conduire aussi â un contrôle plus précis de la 

mtcrostruclure et des propriétés que l'on désire obtenir. 
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J u s t i f i c a t i o n e t but d e c a travai l 

Les renseignements que Ton peut obtenir de diverses expériences de cristallisation sont 

multiples et d'intérêts divers, tant du point de vue fondamental que technologique. 

Ainsi, différentes conditions de preparation ont été utilisées, en particulier en variant 

la vitesse de trempe, mais aussi la densité d'impuretés contenues dans l'alliage. Au 

moyen de différentes expériences, nous avons également cherché à comprendre la 

cristallisation en surface qui apparaît el qui a déjà été observée sur d'autres alliages. 

Enfin, dans le but d'approlondir nos connaissances sur la germination hétérogène, et 

surtout afin de déterminer les paramétres importants qui la contrôlent, des particules 

dont reffet sur la cristallisation peut être mesuré et quantifié ont été dispersées à 

l'intérieur de nos rubans. 

L'examen détaillé des cinétiques de cristallisation, mesurées sur les rubans originaux 

après différents traitements, mais aussi sur les rubans contenant des particules, doit 

nous permettre de mieux contrôler la stabilité et Ia formation de notre alliage 

amorphe, mais aussi des verres métalliques en général. De plus, l'étude de la 

cristallisation à partir de Total amorphe présente l'avantage de pouvoir contrôler et 

varier les cinétiques de transformation et d'en étudier les paramètres, qui peuvent 

aussi être utiles dans le cas de la solidification avec une importante surfusion. 

Un intérêt supplômenlaire de cette étude est l'opportunité de distinguer les types de 

germination possibles, d'en étudier les origines éventuelles el de se laire ainsi une Idée 

plus précise sur les possibilités de germination dans un alliage amorphe donné. 

L'explication de la cristallisation accélérée qui apparaît souvent sur les surfaces du 

ruban revôl une grande Importance pour la compréhension globale des mécanismes, 
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mais aussi en vue du contrôle de la stabilité thermique de falliage et par la suite pour 

l'exploitation pralique de celle cristallisation plus rapide sur les surfaces |22]. 

Enfin, les renseignements que l'on peut tirer des rubans contenant les différentes 

particules volontairement dispersées sont précieux, non seulement pour 

l'interprétation de la germination dans les rubans originaux, mais aussi pour une 

meilleure compréhension des paramètres contrôlant la germination hélérogène sur les 

faces des particules. De plus, il y a un intérêt technologique évident à pouvoir former 

des rubans amorphes "composites* contenant des particules immiscibles, adhérant plus 

ou moins bien à la matrice, dans le but d'obtenir une microstructure bien déterminée, 

une stabilité accrue ou encore des propriétés mécaniques ou magnétiques {23.24,25] 

que Ton ne pourrait obtenir à partir d'alliages amorphes homogènes. 

Le choix d'un alliage Nl-Sl-B pour l'étude de la cristallisation se justifie tout d'abord 

par ses propriélés thermiques bien élablies, mais aussi par ses propriétés mécaniques 

ou électriques intéressantes (26,27). CeI alliage présente en plus l'avantage d'avoir été 

déjà bien caractérisé: tout d'abord, quelques éludes portant sur différentes 

compositions d'alliage ont été réalisées pour lesquelles on examine les dilférentes 

phases qui apparaissent, et dans lesquelles on mesure les températures de 

transformation correspondantes |28,29I; d'autre part, les compositions permettant 

d'oblenir une phase amorphe par "mell-spinnlng" ont été reportées [30] de môme que 

les températures de liquidus T|, les températures de cristallisation Tx (qui sont une 

grandeur dynamique, souvent déterminées par calorimetrìe et qui peuvent varier selon 

les conditions expérimentales utilisées), et les températures réduites de 

cristallisation Tx/T| [26,30]. Oe plus, des mesures de la cinétique de cristallisation 

onl été failes pour de nombreuses compositions de même que l'identification des phases 

cristallines qui apparaissent (31,32,33]. Dans ce contexte, il nous a paru judicieux 
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d'eïudier une composition donnée de manière plus approfondie en utilisant les résultais 

généraux établis jusqu'ici. 

Pour étudier les différents paramétres pouvanl affecter la germination et pour essayer 

d'atteindre les buts décrits, nous avons choisi d'analyser la cristallisation d'un alliage 

nickel-silicium-bore (Ni-Si-B) de composition fixe. Cette analyse, essentiellement 

faite par microscopie, nous a permis de déterminer les cinétiques de germination el de 

croissance en fonction du temps et de la température de recuit, en mesurant les 

densités ei les tailles des cristaux après différents traitements. Le choix d'une 

composition bien déterminée, soit 76% atomique de nickel, 7% at. de silicium et 17% 

al. de bore, se justifie par le fait que l'alliage de cette composition est facilement 

amorphisable et donne lieu a des cinétiques de cristallisation lentes et facilement 

contrôlables, qui permettent ainsi d'étudier de manière plus détaillée les facteurs 

pouvanl influencer ta cristallisation dans un cas précis. 



"Le sage est celui qui s'étonne de tout. 

André Gide 

Chapitre 1 : Introduction 
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Dans le cadre de cette étude de la cristallisation d'un alliage de nickel-silicium-bore, 

et compte tenu des objectifs fixés, nous allons tenter de comprendre les mécanismes de 

germination et de croissance et, a partir de leurs variations, essayer d'en tirer les 

paramètres importants. Dans ce but, il est important dans un premier temps de se 

rappeler les principes de base et les théories classiques de la germination, en 

commençant par la théorie classique de la germination homogène. Ensuite, nous 

passerons en revue les différents types de germination possibles, de la germination 

transitoire, dépendant du temps, à la germination hétérogène avec en particulier le cas 

de la germination en surface. Après avoir brièvement reporté les grandeurs 

importantes pour la suite de noire travail, et décrit les résultats obtenus s'inscrivant 

dans le cadre de cette étude, nous nous Intéresserons à la croissance en décrivant en 

termes brefs les cas possibles, les paramètres déterminants et les formules qui en 

donnent les cinétiques. Nous consacrerons alors un sous-chapitre {§ 1.6) à voir 

comment ces différentes théories et formules définies dans un cadre général 

s'appliquent au cas des verres métalliques. Nous présenterons aussi les divers types de 

cristallisation rencontrés, les formules qui permettent de décrire leurs cinétiques, et 

quelques facteurs pouvant les Influencer, comme la présence d'un temps d'Incubation. 

§ 1.1. Théorie classique de la germination homogène 

Un changement de phase tel que la cristallisation est souvent décrit en séparant la 

germination de la nouvelle phase et sa croissance. La Ihéorle classique de la 

germination, basée sur des fluctuations aléatoires dans un système métastable, est due 

principalement à Volmer et Becker-Döring [34]. La force motrice essentielle pour une 
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transformation est la différence des énergies libres entre les 2 configurations, c'est-

à-dire entre l'état initial et l'éiat final. 

Si l'on considère à titre d'exemple la germination du solide à partir du liquide, cette 

diflérence des énergies libres consiste essentiellement en 2 termes : premièrement, la 

différence AGV entre les énergies libres du liquide G^ et du solide G^ et deuxièmement 

l'énergie ys j liée à la création d'une nouvelle interface solide/liquide. 

A une température intérieure à la température de fusion, le premier terme est négatif, 

tandis que le 2 e est positif, en raison de la haute énergie des atomes de surface. En 

supposant que le germe formé a une forme sphérique de rayon r el que l'énergie 

interfaciale est isotrope, on obtient l'expression suivante pour la différence d'énergie 

libre globale: 

AG =j7tr3AGv + 4Hr2Y1, {1-1) 

Dans une iransformatron solide-solide, des contraintes pourraient se former autour de 

la nouvelle phase et ainsi modifier quelque peu la valeur de AGV. Cependant, dans le cas 

d'un verre métallique qui cristallise a une température relativement élevée (400-

600 0C), on peut supposer que la viscosité est suffisamment faible (ou la mobilité des 

atomes suffisamment grande) pour que la croissance d'un embryon n'entraîne aucune 

contrainte mesurable, comme c'est d'ailleurs le cas pour une interface solide/liquide. 

Comme le 1 e r terme est proportionnel à r3 et le 2e à r2, il s'ensuit que l'influence du 

2 e diminue quand r augmente. Ainsi la courbe de AG en fonction de r, illustrée â la 

figure 1, croît d'abord jusqu'à un maximum, puis diminue ensuite. La position du 

maximum esi donnée par la condition: 

* * » - o 0-2) 
OT 
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AG 

Figure 1: Variation de l'énergie libre lors de la germination homogène en fonction du 

rayon r d'un germe sphérique. Tiré de Porter et Easlerting {35]. 

Celte dernière retalion permet de donner la taille critique r à laquelle un embryon 

devient stable: 

AG, 
(t.3) 

Ainsi, l'énergie nécessaire à la formation d'un germe de taille critique est donnée par 

l'expression: 
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3 
. 16 B T11 AG = - j - d.4) 

K) 

Comme le montrera par Ia suite ["expression de AGV , r* et AG* diminuent quand la 

surfusion A T - T f - T augmente. 

A partir de la forma de la courbe AG en fonction de r (figure 1), on peut déduire que: 

- tous les embryons de taille r < r* soni en équilibre instable ei vont tendre à 

disparaître, puisqu'une augmentation de leur taille entraîne une augmentation de 

l'énergie libre du système. 

- les germes de taille r > r* sont siables et vont tendre à croître puisque 

l'augmentation de leur taille esl liée à une diminution de l'énergie libre du système. 

Ainsi, pour avoir une germination effective à partir de laquelle les germes commencent 

à croître, il faut vaincre une barrière d'énergie défavorable. Celle-ci peut être 

franchie par la présence de fluctuations locales de densité et de concentration qui 

conduisent à une distribution stationnais d'embryons. En eflet, il faut considérer la 

possibilité de fluctuations qui conduisent à des transformations locales telles que de 

petits volumes ne peuvent plus être considérés comme faisant partie de la première 

phase, mais ont un arrangement atomique correspondant à une nouvelle phase. Ces 

fluctuations sont responsables de la germination, elles existent aussi dans les phases 

stables ou homogènes, mais disparaissent à cause de l'augmentation de l'énergie libre. 

Dans un système donné, une fluctuation quelconque produit une augmentation d'énergie 

libre AG, et la probabilité qu'elle apparaisse à l'état d'équilibre est proportionnelle à 

exp <-AG/kT). Ainsi en 1 e approche, le nombre d'embryons Nn contenant n atomes est 

donné par: 
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Nn=NvC*p -
AG, 
kT 

{1.5) 

où Nv esl le nombre d'atomes dans le système considéré et AGn l'énergie nécessaire à Ia 

tormalion de l'embryon. 

La distribution correspondante est représentée à la fîgure 2 où l'on considère qu'elle 

esl continue en r\ comme le propose la théorie de Becker-Döring. 

o 
t-

JD 

E 
'•o 
U 

X) 
E 
o 
Z 

Nombre d'alomes par embryon 

Figure 2: Fonction de distribution des embryons de différentes !ailles selon la théorie 

classique de la germination de Becker-Döring. Tiré de Christian {34] 

Ainsi, le nombre N* de germes de taille critique sera donné par: 

N =Nvexp -
AG 
kT 

(1-6) 
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Pour obtenir la vitesse de germination, il faul encore tenir compte du mécanisme de 

croissance des embryons, c'est-à-dire savoir comment on passe d'un embryon En 

contenant n molécules â un embryon En+1 contenant n+1 molécules. On fail l'hypothèse 

raisonnable que durant l'addition d'un atome à un embryon de taille n, l'ensemble passe 

par des états d'énergie plus élevés que l'élat initial et final, comme illustré sur la 

figure 3. 

< 

AG n+i 

AG n I 

Configuration 

Figure 3: Illustration schématique des états d'énergie libre d'embryons de taille n ei 

de taille n+1, avec la barrière d'énergie libre qui les sépare. Tiré de 

Christian |34] 
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Alnsl. Ia vitesse à laquelle un atome s'additionne â un embryon est caractérisée par une 

fréquence propre de vibration des atomes x> dont l'amplitude reste a définir, et par un 

terme exponentiel représentant la probabilité de franchir l'énergie A G m , 

correspondant à l'énergie libre d'actlvallon nécessaire au transfert d'un atome à 

travers l'interface. La vitesse de germination homogène Ihomo Peut ^ 0 0 0 s'écrire sous 

la forme: 

.h0TO=N,.u„p(-^)4^] ™ 
^ 

Dans le cas de la théorie de Becker-Döring, la fréquence v prend ta valeur: 

"-IT)-1". | ,8) 

où T2 est le facteur de Zeldovteh. 

Des valeurs numériques raisonnables pour des températures proches de la température 

de fusion (pour de faibles surfusions) donnent une expression simplifiée du type: 

»ho™,- l o 3 9 e x p( -Tr ) [A"3*] ti-») 

Dans la présentation de la théorie de germination homogène, on suppose que les germes 

se forment spontanément à l'intérieur du système de manière aléatoire. En pratique, ce 

n'est bien souvent pas le cas, et les germes se forment plus facilement en surface au 

contact des parois, sur des atomes étrangers, sur des Impurelés ou des défauts 

structuraux, ce qui donne lieu à une germination hétérogène. 

De plus, la théorie de la germination homogène, telle qu'elle a été décrite, est un modèle 

purement statistique basé sur le fait que chaque atome a une égale probabilité de 
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lormer un germe, que la densité atomique est constante el que l'arrangement atomique 

est parfaitement aléatoire. Or, dans un alliage réel comme dans noire cas la phase 

amorphe, il est bien connu qu'une telle répartition homogène el régulière n'existe pas. 

Par contre, on a pu établir l'existence d'ordonnances privilégiées des atomes sur de 

courtes distances, et de petits volumes libres. Si bien que même dans un alliage 

d'apparence homogène, de lelles inhomogénéités structurales et chimiques existent 

forcément et sont intrinsèques à l'alliage considéré. En plus de cela, l'alliage en 

question va forcément contenir une certaine quantité d'atomes d'impuretés en solution. 

Dans une telle situation, on ne peut pas parler de germination hétérogène proprement 

dite puisqu'il n'existe pas dans ce cas de site de germination de taille sur-critique, 

présentant une surface réelle favorable. Cependant, lors de la cristallisation, on 

conçoit facilement que la présence de ces arrangements prédisposés favorablement va 

faciliter la formation de germes sur-critiques et conduire ainsi à des cinétiques 

beaucoup plus rapides que ne le prévoit la théorie homogène classique. Afin de bien 

distinguer ce type de germination des cas classiques homogène et hétérogène, nous 

allons le définir comme uniforme. Cette germination uniforme sera caractérisée par 

des cinétiques de transformation constantes comme dans le cas homogène et l'apparition 

des germes sur-critiques sera aléatoire dans le volume, mais étroitement liée à la 

présence de ces inhomogénéités intrinsèques. 

D'autre part, la théorie homogène suppose que dès le débul de la transformation, une 

distribution stationnaire ou quasi-stationnaire d'embryons existe, comme celle 

représentée â la figure 2. Or, l'établissement d'une telle distribution stable peut 

prendre un certain temps à s'établir el conduire â une germination dépendant du temps. 

Ces 2 cas de germination hétérogène et dépendant du temps seront traités dans les 

sections qui suivent, où l'on introduira les paramètres supplémentaires nécessaires à 

la modification de la germination homogène. 
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§ 1-2. Théorie de ta germination hétérogène 

La germination homogène décrite par la théorie classique et présentée dans la section 

(1.1) est en réalité peu probable. En effet, même dans les cas qui seront discutés plus 

loin (36,37). où un soin particulier a été pris pendant la préparation des alliages, il y 

a presque toujours des impuretés ou des contacls avec des parois extérieures ou même, 

à l'état solide, des défauts slructuraux ou des régions déformées. A ces endroits, les 

germes peuvent être formés avec une énergie libre d'actlvation bien plus faible que 

dans le cas homogène et représentent des sites privilégiés pour la germination. 

La catalyse d'un processus de germination doit dépendre de la réduction de l'énergie de 

surface nette nécessaire à la formation d'un germe. Cela se passe par exemple si la 

formation d'un embryon Implique la destruction d'une partie d'une surface existante 

dont l'énergie libre aide a fournir rênergle libre nécessaire à la formation d'une 

nouvelle surface. Comme nous allons le voir, c'est la slluation qui nous Intéressera 

dans ce travail, où l'interface existante entre une particule donnée et la phase amorphe 

est remplacée par des interfaces enlre un cristal et la particule d'une part, et entre le 

cristal et la phase amorphe d'autre part. 

Nous allons nous intéresser ici au cas général et montrer que le cas hétérogène 

s'obtient en rajoutant un facteur géométrique au terme A ( ^ o m o et en substituant Nv, la 

densité volumique d'atomes, par N5, la densité de sites actifs à la surface. 

Le principe du calcul se base sur le schéma de la figure 4, où l'on considère la 

germination d'une nouvelle phase sous la forme d'une section de sphère. En lenanl 

compte de la différence d'énergie entre l'énergie d'interface créée par la germination et 

l'énergie d'interface gagnée par la présence du substrat, et en exprimant l'équilibre 

mécanique des 3 interfaces, on obtient facilement le résultat suivant [38]: 
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AGhäf ro = AGh0M).f(e) (1-10) 

avec: f (ö)= - ( 2 - 3cos8 + cos3e) = - (2 + cos0)(l - cose) (1.11) 
4 4 

verre 

Ypc Y pV 

particule 

Figure 4: Illustration de la germination hétérogène d'un cristal à la surlace d'une 

particule avec les énergies d'interface correspondantes et l'angle 6 formé 

entre la surlace de la particule et le cristal. 

La vilesse de germination sur une surface donnée s'obtient alors de la même manière 

que pour la germination homogène, mais il faut maintenant tenir compte de la densité de 

sites favorables Ns sur cette surface. On a donc: 

1 . . N 1 V e X P l - ^ U A G — 
kT r M kT 

(1.12) 

Ainsi, Ie seul changement entre tes vitesses de germination homogène et hétérogène 

consiste à substiluer Nu par N5 dans le facteur pré-exponentiel et à multiplier 

AC^iomo Par la , o n c , i o n ' ( 9 I -
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En considérant l'ensemble des études de cristallisation faites sur les verres 

métalliques, on constate que la germination hétérogène est très fréquente et elle a été 

mise en évidence tantôt dans te volume, tantôt en surface. 

La germination hétérogène à l'intérieur du volume a été établie le plus souvent sur la 

base d'observations des cinétiques, ceci en dépit du fait que l'origine exacte de cette 

germination demeure incertaine. Dès lors, on ne distingue pas les cas où cette 

germination a lieu sur des particules "étrangères", (telles que des impuretés ou des 

contaminations), des situations où elle a lieu sur des germes pré-existants dans le 

verre avant le Iraitement thermique. La situation la plus favorable est bien sûre 

lorsqu'on discerne un arrêt de la germination résultant d'une saturation de la densité de 

cristaux, parfois pour des densités de cristaux encore faibles. Un tel comportement a 

pu être mis en évidence sur quelques alliages tels que Ni-Tl-B [39] ou Ni-Si-B [32]. 

Sur d'autres alliages particulièrement faciles à vitrifier, et sur lesquels la 

germination homogène peut être évitée même pour des vitesses de refroidissement 

faibles, on a déduit la germination hétérogène en raison des densités de cristaux trop 

élevées qui ont été mesurées (4O]. 

It est intéressant de relever que ce type de germination apparaît Indépendamment du 

mode de trempe utilisé. Elle a été remarquée pour des verres différents, par exemple 

sur des rubans obtenus par "melt-sptnnfng", avec des vitesses de trempe de l'ordre de 

10° HJs, mais aussi sur des gouttelettes amorphes trempées à des vitesses d'environ 

102 -10^ K/s, et obtenues par chute libre dans un tube sous atmosphère contrôlée. 

Cet exemple est frappant puisque Ton cherche précisément à éviter cette germination 

hétérogène en éliminant tout contact avec une paroi ou urie surface externe. Pourtant, 

elle apparaît encore même dans les cas où des précautions particulières ont été prises 

comme l'utilisation d'un gaz sec ou un vide poussé (de Tordre de 10"5 torr ). 



- 1 8 -

Si aucune saturation due à l'épuisement des sites favorables n'apparaît sur les 

cinétiques de germination et de croissance, la distinction entre une germination 

homogène et hétérogène peut devenir délicate, particulièrement en ce qui concerne la 

germination hétérogène dans le volume qui peut survenir sur des impuretés ou de 

petites particules de taille nanomêtrique qui seront très difficiles à déceler quelle que 

soit la méthode utilisée. Toutefois, dans différents exemples cités ci-dessus, comme 

celui de la solidification par chute libre dans un tube sous atmosphère contrôlée, et 

pour lequel tes densités de cristaux mesurées sont élevées, on peut raisonnablement se 

demander si l'on a pas plutôt un type de germination uniforme tel qu'on l'a décrit 

précédemment, compte lenu des précautions que l'on a prises pour éviter toutes les 

hétérogénéités possibles. 

D'un autre côté, les études où l'on ajoute délibérément des particules ou des impuretés 

en vue de provoquer volontairement une germination hétérogène sont beaucoup moins 

nombreuses. On peut citer tout au plus quelques travaux où l'on a testé l'effet de 

l'oxygène en trempant tes échantillons sous différentes atmosphères [41, 42, 43], 

avec en particulier l'étude faite sur des alliages { Auioo-y C"y)77 Sig ^614 H4I- o ù 

l'effet de l'oxydation sur les cinétiques de cristallisation ne semble pas être important. 

Une autre étude examine l'influence de la présence de diverses particules sur la vitesse 

critique d'amorphisation {45], et arrive à la conclusion suivante: les particules 

mouillant mal l'alliage, c'est-à-dire celles où l'on mesure un angle 6 supérieur à 100° 

n'ont aucun effet marqué, tandis que celles mouillant bien, avec un angle inférieur à 

100°, augmentent sensiblement cette vitesse critique. 

Au passage, on peut relever cependant que l'effet d'impuretés ou de particules ajoutées 

a aussi été examiné en rapport avec d'autres propriétés comme la stabilité thermique 

146.47,48], les propriétés mécaniques (49, 50, 51] ou magnétiques J52]. 
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S 1.3. Cristallisation à la surface 

La recherche d'une stabilito thermique accrue dans les verres métalliques revêt une 

grande importance technologique en vue de polentielles applications. Or, cette stabilité 

est limitée dans de nombreux cas par une germination accélérée sur les surfaces qui 

présentent une résistance plus faible à la cristallisation que le volume. De là surgit 

l'intérêt de cette étude de la cristallisation en surface, non seulement en ce qui 

concerne des propriétés telles que la résistance â la corrosion ou le magnétisme, mais 

aussi pour un contrôle de la microstructure el des phases cristallines. 

Comme la littérature en témoigne, cet effet est observé sur de nombreux alliages 

vitreux obtenus par différentes méthodes. Nous allons limiter notre description 

essentiellement aux alliages métaux-métalloTdes, où la quantité de métalloïde varie 

entre 10 el 30% atomique et qui sont obtenus par "mell-spinning", bien que d'autres 

méthodes comme la solidification par chute libre dans un tube donnent des effets 

similaires par exemple dans le cas d'alliages Pd77.sCu6Slie.5 [53J ou Pd4oNi4Qp20 

140,54]. 

Même en se limitant au cas des alliages vitreux décrits ci-dessus, les types de 

cristallisation qui apparaissent sont variés et sont observés tantôt sur le côté du ruban 

en contact avec la roue du "melt-splnner" , tantôt sur le côté libre, mais aussi sur les 

2 côtés a la fois. Ces comportements ne sont pas toujours clairement expliqués, et tes 

effets d'un traitement thermique, mécanique ou chimique auquel on soumel la surface 

sont quelquefois difficiles â comprendre. Les différents alliages étudiés dans ta 

littérature, el les expériences variées réalisées sur ceux-ci, montrent qu'il faut 

différencier les endroits où la cristallisation en surface apparaît pour donner une 

explication cohérente. 
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Les cas où la germination apparaît de préférence du côté libre s'expliquent par la 

présence favorable de germes pré-existants, situés à la surface du ruban, plus ou 

moins nombreux, comme cela semble être le cas sur Ni-B ou C07QSÌ2B28 [55]. La 

présence de ces germes précisément sur cette surface peut s'expliquer de diverses 

manières : 

Premièrement, par le contact pendant la solidification avec l'atmosphère extérieure, 

auquel cas on peut obtenir une population de sites favorables indépendants du temps et 

de la température de recuit, mais aussi de la vitesse de trempe. 

La deuxième explication possible est liée au fait que la vitesse de refroidissement sur 

cette face est plus faible, surtout pour les rubans les plus épais, et qu'il existe donc des 

embryons favorables pour la cristallisation plus nombreux de ce côté-là. La densité 

trouvée varierait alors en fonction de la vitesse de trempe et serait plus faible lors de 

vitesses de refroidissement élevées comme cela a été trouvé sur Fe-Ni-B [56], La 

vitesse de refroidissement différente sur les 2 bords du ruban peut aussi conduire à 

une cristallisation prédominante sur le côté libre sur lequel elle débute plus 

rapidement, comme cela a été mis en évidence sur un alliage Pd-Si (57]. 

Si les bords semblent effectivement jouer un rôle de catalyseur pour la germination 

par la réduction de l'energie de surface totale créée par la germination [58], cela ne 

paraît pas suffisant pour expliquer la germination abondante observée dans de 

nombreux cas. Par contre, cette réduction paraît importante pour expliquer la 

cristallisation sur le côté en contact avec la roue du "melt-spinner". Il semble bien que 

dans ce cas, la morphologie et les rugosités créées par la méthode de fabrication, liées à 

l'état de surface de la roue, aux instabilités, peuvent donner lieu à une germination 

particulièrement favorable. Les micrographies de ces faces partiellement cristallisées 

montrent alors que les sites de germination ne sont pas aléatoires, mais suivent 
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souvent des lignes ou des aspérités dans le sens de la longueur du ruban. Cet aspect est 

bien mis en évidence par exemple sur FegrjSiioBio Ï59J ou Pd4rjNi4rjP2o |60J. 

La cristallisation en surface la plus Intéressante dans le cadre de notre étude est 

certainement celle qui apparaît des 2 côlés du ruban. Si l'etfet est sensiblement le 

même des 2 côtés, l'explication n'est certainement pas fiée à la méthode de fabrication. 

au gradient de température pouvant exister pendant la solidification, mais bien à 

l'alliage lui-même, Celte cristallisation presque symétrique des bords a souvent été 

observée et apparaît sur quelques alliages comme Pd-Sl [57, 61], Fe-Nl-B [56] ou 

Fe-Si-B [62]. En examinant les éludes où ce type de cristallisation a été observée, on 

constate que finalement toutes les analyses et expériences faites sur ces rubans 

révèlent la présence d'un gradient de composition à la surface. 

Celui-ci résulte le plus souvent d'une oxydation préférentielle d'un élément à la 

surface, plus particulièrement les métalloïdes, qui permet d'obtenir des sites 

favorables pour la germination par la formation de petites particules d'oxyde, ou par le 

changement de composition que cela entraîne et qui conduit souvent vers une 

composition moins stable. Un tel gradient a pu être mis en évidence sur un alliage Pd-

Sl [61] par spectroscopic Auger et sur lequel II a élé possible de montrer qu'il y avait 

formation de SÌO2, ainsi qu'une région riche en Pd à la surface. 

Sur un alliage Fe-B [55, 63], un changement de composition à la surface a été révélé 

par l'analyse de la phase cristalline qui apparaît en premier lieu et qui était la phase a 

du fer. La présence de cette phase s'explique à nouveau par l'oxydation préférentielle du 

bore. Enfin, des études plus complètes de ce type de cristallisation [56, 60] ont permis 

de voir comment on pouvait contrôler ou (aire varier l'apparition de cetle 

cristallisation, en effectuant des traitements thermiques sous différentes conditions, ou 

en faisant subir différents traitements à la surface. Par exemple, un polissage 

électrolytique qui est un processus d'oxydation ne ferali qu'accentuer ce gradient de 
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composition. tandis qu'un bombafdemeni ionique permettrait au contraire d'enlever la 

couche ségrégée, et de rétablir plutôt la composition d'équilibre à la surlace. 

On peut aussi relever qu'on a observé un gradient de composition à la surface 

provoquant une cristallisation accélérée suite à !'evaporation d'un élément, comme par 

exempte le phosphore dans un alliage Pd-Ni-P [60,64]. D'autre part, on a remarqué 

que l'apparition de cette cristallisation des surfaces peut dépendre de la composition, 

comme c'est le cas dans des alliages Fe-Si-B [62] ou Pd-Si (57], pour lesquels la 

cristallisation est plus abondante pour les alliages riches en Si. 

Alors que les explications données jusqu'ici semblent suffisantes pour expliquer la 

majeure partie des cas de cristallisation en surface, il y a des exceptions comme par 

exemple l'effet de cristallisation résultant des essais mécaniques laits sur l'alliage 

Fe,}oNi40820 I65I- U n a u l r e exemple est la formation d'une couche protectrice de NiO 

après recuit sous air qui empêche la germination en surface, alors qu'on s'attendrait 

plutôt à une augmentation de ce type de germination dans ces conditions de recuit [6O]. 

Remarquons aussi qu'aucune étude citée ci-dessus ne permet de déterminer clairement 

les sites spécifiques de germination dans les cas où cette dernière apparaît de manière 

uniforme. 

§ 1 A. Germination dépendant du temps 

Comme il a déjà été dit, les relations ci-dessus s'appliquent seulement aux conditions 

limites pour lesquelles une distribution quasi-stationnaire d'embryons s'est établie. 

Toutefois, dans de nombreuses situations, le système considéré passe rapidement d'un 

état stable à un état mélastaWe, de telle sorte que la distribution d'équilibre n'a pas le 
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temps de s'établir. La vitesse de germination est alors fonction du temps, jusqu'à ce 

qu'un étal quasi-stationnais soit établi. 

L'importance de l'effet dépend de la durée de la période transitoire et peul devenir 

grande particulièrement dans certains systèmes où la barrière d'énergie pour la 

(ormation d'embryons est élevée, el aux températures de transformation les plus 

basses. Pour cette raison, il peut être nécessaire de tenir compte de cet effet 

transitoire pour donner une interprétation exacte des cinétiques de transformation 

mesurées. D'autre part, la présence de ce temps d'incubation peut jouer un rôle 

important pendant la trempe rapide en vue d'obtenir un verre. Dans certains systèmes 

métalliques, on réussit d'ailleurs à obtenir un verre à des vitesses de trempe 

raisonnables uniquement à cause de cet effet sur la formation de germes. La vitesse 

critique de refroidissement pour l'amorphisalion peut ainsi être abaissée et la capacité 

d'un alliage à former un verre augmentée. Kelton et Gréer dans un article récent [66], 

revoient les études faites jusqu'à présent sur l'importance de la période transitoire et 

montrenl les effets sur 3 systèmes différents. Ainsi, pour juger la capacité d'un alliage 

à former un verre et pour estimer sa stabilité, Il est nécessaire d'avoir une bonne Idée 

quantitative de la période transitoire de la germination. 

En raison de la complexité des calculs, les descriptions analytiques ne sont 

qu'approximatives. En effet, l'équation finale à résoudre est du type Fokker-Planck 

[34] avec des conditions Initiales et aux bords déterminées, dont la résolution est 

complexe. En particulier, pour savoir comment la distribution stationnaire s'établit au 

cours du temps, Il faut des spécifications sur la distribution initiale au temps t = 0. 

L'hypothèse la plus raisonnable est de supposer que le système ne contient aucun 

embryon au temps initial el que Ia distribution d'équilibre s'établit au fur à mesure 

que t croît. C'est l'hypothèse la plus souvent utilisée dans les résolutions analytiques, 

mais elle conduit évidemment à une surestimation du temps effectif d'incubation t * . si 
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bien que les valeurs obtenues sont plutôt des valeurs supérieures. L'importance de cet 

effet est discutée dans la référence [67], où l'on remarque que le temps T* peut être 

modifié sans que la germination à l'état slalionnaire en soil modifiée. 

Pendant la période transitoire, la vitesse de germination Ig est aussi fonction de la taille 

de l'embryon sur lequel on la mesure. En raison de l'intérêt de la vitesse de 

germination correspondant à la IaNIe critique I n * * . Ces) la grandeur qui es) souvent 

reportée dans les solutions obtenues analytlquement, qui peuvent être un peu différente 

de celles mesurées expérimentalement. Dans la même référence [67], l'effet de la 

taille du germe considéré sur la vitesse transitoire correspondante est discuté, de 

même que l'effel sur le lemps d'incubation effectif t * . 

Toujours dans la même publication (67], Kelton, Gréer et Thompson passent en revue 

les différentes solutions analytiques proposées et les comparent avec une solution 

numérique basée sur la simulation des populations d'embryons et leur évolution dans le 

temps. Leur analyse montre que le premier traitement du problème dû à Zeldovich 

[34], de même qu'une solution simplifiée proposée par Kantrowitz (34], donnent des 

solutions erronées conduisant à des lemps d'incubation beaucoup Irop longs. 

Le traitement analytique le plus minutieux esl dû à Kashchiev [66,69], qui obtient 

pour la vitesse de germination In*) dépendant du temps et correspondant à la taille 

critique, l'expression suivante: 

' n ' . l - ' ï ln l 1 + 2 £nrexpl -HLL 
m - l T 

(1.13) 

dans laquelle iS|aj est la vitesse de germination stationnaire donnée par l'équation 

(1.7), et T est donné par: 
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T = 
-24kTn* _ 4 
2 + 3 + 2 

Jt k„.AGv n k r . T7 

{1.14) 

-- 0.5 -

Figure 5: Variation de la germination dépendant du temps 1| , normalisée par la valeur 

slationnaire l 5 | a | en (onction du rapport t/x. Tiré de [69]. 

où n* est le nombre d'atomes dans un germe de taille critique, AGV la différence 

d'énergie libre entre les 2 phases, k+
n* la vitesse d'addition d'un atome au germe de 

taille critique, el T2 le fadeur de Zeldovich donné par une relation du type: 

r.= 
-AG V 

6?ifcTn « 
(1.15) 
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La vitesse de germination ln*(f croît pour des temps courts de manière sigmoidale, 

jusqu'à ce qu'elle alteigne ta valeur stationnaire I5Ot comme le montre la figure S. 

En intégrant l'équation précédente donnant In*,), Kashchiev obtient le nombre de 

germes de taille sur-critiquâ pour chaque lemps N^j, el montre que pour des temps 

élevés, ce nombre tend vers: 

Nv11=U1Jt-V <1"16> 

c'est-à-dire qu'il obtient un temps d'incubation effectif x* donné par: 

2 

X* = ^ (1-17) 
6 

En représentant ce nombre de germes N V | en fonction du lemps, on obtient la valeur de 

T* par prolongement asymptotique de la pente vers l'axe du temps, comme sur la 

figure 6. 

De manière expérimentale, la vitesse de germination pendant la période transitoire 

peut être difficile à obtenir, et une comparaison avec l'expression obtenue pour In* ( 

n'est pas possible. Cependant, une bonne estimation de la valeur de t * peut être obtenus 

en mesurant le nombre de germes pour des lemps plus élevés. Ceci est 

particulièrement facile quand la vitesse de germination, obtenue à partir de la pente, 

est constante. Les différentes méthodes expérimentales permetlant d'estimer une 

valeur du lemps d'incubation i* sont présentées dans une autre publication de Kelton el 

Greer [7OJ. 

Différentes études de la cristallisation onl permis de mettre en évidence la présence 

d'une période transitoire lors de la germination sur quelques alliages. Par exemple, 
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dans un alliage Pd4yNi4oP20 'ecu'' à 6fS K pendant 3 heures, on a Irouvé un temps 

t * de 4800 secondes (71) qui permettait d'ajuster assez exactement la distribution de 

tailles trouvée expérimentalement. Par la même méthode, des valeurs de t * variant de 

6.5.-104 s à 255 0C à 4.5 s a 440 0C ont été mesurées sur un alliage C070B30 pendant 

sa cristallisation (72], ainsi que des valeurs Importâmes de T* sur un alliage 

F665NÌ10B25 l7 2 - 73]- En utilisant une analyse de Johnson-Mehl-Avrami, on a aussi 

pu établir des valeurs de t * entre 45 et 132 s. pour des températures de recuit de 329 

K et 324 K respectivement, sur un alliage ( AugsCuis^ySigGe-^ (66). 

O 

t -
3 
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OO 
U 

•o 
.0 
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Fipure 6: Densité de germes de taille sur-criltque N v en fonction du temps, dans un 

cas de germination homogène. La valeur du temps d'incubation effectif peut 

être obtenue par prolongement asymptotique de la pente constante vers l'axe 

du temps. Tiré de (67]. 
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§ 1.5. Distributions de taille 

Les sections précédentes ont permis de montrer que la germination pouvait avoir lieu 

de manière très diverse, soit homogène ou hétérogène, avec la possibilité d'une période 

transitoire. De plus, la germination hétérogène peut avoir lieu en surface ou dans le 

volume. A noter aussi que la cristallisation peut débuter directement par une 

croissance, lorsqu'il existe des germes pré-existants gelés dans la structure. Toutes 

ces possibilités foni que la distinction du mécanisme de cristallisation n'est pas 

toujours évidente. 

La mesure des cinétiques de germination et de croissance, de même que les densités et 

les tailles de cristaux trouvées, ne permettent pas toujours de différencier les cas 

possibles, ceci malgré le fait que l'on peut représenter schématiquement le nombre de 

cristaux en fonction du temps pour chacun des mécanismes, comme sur la figure 7 

(74). En pratique, les lignes correspondant à l'état stable et à l'état transitoire ne sont 

bien souvent pas si distinctes l'une de l'autre, et la germination hétérogène n'aboutit 

pas forcément à une saturation visible avant la (in du processus. De même, dans le cas 

de la cristallisation sur des germes pré-exislants, la courbe n'est bien souvent pas si 

droite. 

Une autre possibilité, souvent utilisée dans les études faites par calorimetrie 

différentielle [75,76,77,78), pour distinguer les cristallisations homogène et 

hétérogène, est la détermination du coefficient d'Avrami n donné par une expression de 

la forme: 

x* l -exp [ - |K t f ] 
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où x est la fraction volumique transformée, K un paramètre cinétique dépendant de la 

température, t le temps de recuil et n l'exposant d'Avrarhi. 

OC 

•a 
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Figure 7: Variation schématique du nombre de cristaux après un traitement thermique 

isotherme et pour différents types de germination. Tiré de [74]: 

a) germination homogène et stationnaire, 

b) germination homogène avec une période transitoire, 

c) germination hétérogène stationnaire, mais avec une saturation, 

d) germination hétérogène avec une période transitoire et une saturation, 

e) croissance sur des sites actifs, pré-existants et gelés dans la structure. 
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Pour une transformation poiymorphique caractérisée par une croissance volumique 

constante, la valeur de n varie en fonction du mode de cristallisation et est égal à 3 

lorsque le nombre de germes est constant, et à 4 quand la vitesse de germination est 

constante [75|. Pourtant, dans bien des cas. Ia valeur de ce coefficient n'est pas si 

évidente à interpréter, en particulier lorsqu'il donne des valeurs intermédiaires. Dans 

les situations où apparaît une période transitoire, il faut modifier l'expression ci-

dessus pour tenir compte du temps d'incubation t et obtenir une valeur constante du 

coefficient n [75]. 

En regard des difficultés d'interprétation décrites ci-dessus, il paraît important de 

réunir davantage d'informations pour une interprétation judicieuse. Ceci peut être 

réalisé en variant des paramètres expérimentaux comme la teneur en impuretés ou la 

vitesse de trempe, et en étudiant en parallèle les variations de cinétiques et de densités 

mesurées. 

Une autre possibilité à exploiter es) l'examen des distributions de tailles observées 

après des recuits isothermes aux températures considérées. Ces distributions peuvent 

alors être comparées avec celles qui caractérisent les mécanismes de base, 

représentées à la figure 8 [79]. 

Un nombre limité de germes pré-existants qui commencent à croître dés que la 

température de recuit est atteinte, conduit à une distribution de taille très étroite 

(figure 8a). La germination homogène va quant à elle conduire à une distribution de 

taille presque uniforme (figure Sb), puisque le nombre de cristaux qui apparaît et qui 

croît est constant. En supposant que le nombre de sites pour la germination hétérogène 

est limité, la distribution va dépendre étroitement de la relation entre vitesse de 

germination et nombre de sites actifs et pourra donc être plus ou moins ètroiie (figure 

8C). 
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Diamètre des cristaux Diamètre des cristaux Diamètre des cristaux 

Figure 6; Diagrammes schématiques de différents types de distribution des densités 

volumiques en fonction de la taille des cristaux, a) pour une croissance sur 

des sites pré-existants, b) pour une germination de type homogène, c) pour 

une germination de type hétérogène. Tiré de (79], 

Ces distributions apparemment bien distinctes se compliquent dès que l'on tient compte 

ou qu'il apparaît une période transitoire de germination. Les distributions homogène et 

hétérogène se modifient alors pour donner une forme analogue â celles de la ligure 9 

(79), bien qu'à l'état stationnaire, les vitesses de germination et de croissance soient 

constantes. En particulier, la distribution homogène n'est plus uniforme, puisque la 

germination est plus lente au début du processus et conduit ainsi à une diminution 

correspondante du nombre de grands cristaux. 

Cela a pour conséquence que les distributions mesurées dans un exemple concret sont 

souvent moins caractéristiques d'un mode de cristallisation et peuvent conduire â des 
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confusions. Néanmoins, ce genre d'expériences peut être utile pour détecter la présence 

d'une germination transitoire et, le cas échéant, pour déterminer la valeur du temps 

d'incubation t * en recherchant la meilleure correspondance entre la distribution 

mesurée et celle obtenue par calcul avec ditférenies valeurs de T*. Cette mélhode a été 

utilisée sur les alliages PCUQN I40P20 e t C°70B30' comme il a été dit dans la section 

(1.4) pour déterminer t * . 

Dans le cas de notre alliage, nous avons utilisé cette possibilité en examinant les 

distributions obtenues après un recuit isotherme a 450 0C; celles-ci son) représentées 

dans le chapitre 3 et les enseignements qu'on en lire soni discutés au chapitre 4. 

a) 

\k 
Diamètre des cristaux 

b) 

I 
to a 
Diamètre des cristaux 

FÌ0UC& 9; Diagrammes schématiques de différents types de distribution des densités 

volumiques en fonction de la latita des cristaux, en tenant compte d'un effet 

transitoire: a) sur une germination de type homogène, b) sur une 

germination de type hétérogène. Tiré de |79] 
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6 1.6. Quantification dea cinétiques de germination dans les ve r res 

métal l iques 

Pour les systèmes formant des verres, l'équation (1.7) donnant la vitesse de 

germination homogène esl utilisée sous une forme un peu différente. Si l'on considère 

que le mouvement des atomes à l'interface est activé ihermiquement, la fréquence de 

germination homogène peul s'écrire (SOJ: 

D n .N ; f AG*\ 
ao 

où Dn est le coefficient de diffusion atomique à travers l'interface à la température T, 

a0 le diamètre atomique moyen, et Nv la densité volumique moyenne d'atomes. 

Celte dernière équation est plus commode pour estimer quantitativement les cinétiques 

de germination et pour fixer un ordre de grandeur. Toutefois, le problème essentiel 

dans le calcul de 'homo réside dans la détermination des différents facteurs de 

l'équation: en particulier le terme AG* esl difficile à déterminer exactement. En eilet, 

l'expression de AG* donnée par l'équation (t.4) montre que différents facteurs et 

grandeurs thermodynamiques doivent èïre pris en considération, dont les valeurs sont 

parfois indéterminées ou mal définies aux températures considérées. Il est dès lors 

évident qu'une détermination exacte de la vitesse de germination expérimentale à l'aide 

d'une telle formule n'est guère possible, mais elle permei malgré toul de fixer les 

ordres de grandeur. 

Tout d'abord, la valeur exacte de l'énergie d'interface y est bien souvent approximée 

dans un cas courant, et on choisit souvent la valeur correspondant à Hnterface solide-

liquide du métal ou de l'élément le plus abondant dans l'alliage {par exemple, dans notre 
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cas, on utilise ta valeur de l'energie d'interface entre Ni|jnUj(je el Ni50Jj1I6). Cette 

approximation esl certainement la meilleure possible compte tenu de la similitude des 

interlaces, mais elle n'en demeure pas moins hypothétique. Ensuite, la détermination de 

AG V , correspondant à la différence d'énergie libre entre les 2 phases, est aussi 

délicate. Plusieurs expressions ont été proposées sur la base de modèles plus ou moins 

simples et elles ont été passées en revue par Dubey et Ramachandrarao [81]. La 

solution la plus simple a elé. proposée par Turnbull [82] et représente en fait une 

approximation linéaire de AGV autour de la température de fusion Tf. Les autres 

relations proposées par Hoffman (S3), Jones et Chadwick (84], Thompson et Spaepert 

[85], Dubey et Ramachandrarao, reprennent toutes la solution de Turnbull avec 

différents (acteurs de correction ou termes de 2 e et 3e ordre. Les différences apportées 

par ces différentes formules peuvent devenir importâmes pour de grandes surfusions 

AT = T, - T [86J. 

Lorsque nous avons utilisé la formule (1.19) pour estimer une vitesse de germination 

ou une énergie d'aclivation, nous avons utilisé l'expression suivante proposée par 

Thompson et Spaepen [85], qui donne une approximation adéquate pour des alliages 

facilement amorphisables: 

_ A H f . A T / 2 T \ 
AGV = i- (1.20) 

T f ( T f + T / 

où AHj esl la chaleur latente de fusion que l'on peut approximer dans les systèmes 

métalliques par: AHf - 1.2 R Tf [2,31], el A T - T f - T, avec Tf égal à la température 

de fusion. 
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S 1.7. Types de cristallisation el croissance dans tes verres métalliques 

Nous allons nous intéresser ici à la croissance des germes ou des cristaux, qui ont 

alteini la taille critique suite à leur germination, En effet, dès que la germination a eu 

lieu et qu'un germe stable s'est formé, il va ensuite poursuivre sa croissance. On peut 

alors distinguer différents modes de cristallisation en fonction du type de croissance 

rencontré, auquel vont correspondre des cinétiques différentes. L'apparition d'une 

cristallisation spécifique dépend de la composition du verre, ainsi que de la 

température de recuit. On distingue généralement 3 modes de cristallisation [65,79] 

qui correspondent tous à une croissance activée thermlquement: 

1°) La cristallisation primaire, que l'on rencontre quand le cristal formé n'a pas la 

même composition que la matrice initiale. Elle est contrôlée par la diffusion volumique 

et la vitesse de croissance diminue au fur a mesure que le cristal croît, ce qui donne 

une relation parabolique en fonction du temps. La morphologie des cristaux formés par 

cristallisation primaire s'écarte souvent de la forme sphérlque, à cause de l'instabilité 

du front de croissance. De plus, cette transformation va forcément être suivie d'une 

seconde qui conduira à l'apparition d'une 2 e phase. Pour cette raison, elle est observée 

surtout en début de cristallisation et a été mise en évidence sur différents alliages. 

2°) La cristallisation polymorphique, au cours de laquelle aucun changement de 

composition n'a lieu entre le cristal formé et la matrice. Elle est caractérisée par une 

vitesse de croissance linéaire qui est contrôlée par les sauts atomiques à l'interface. 

Elle a été mise en évidence dans quelques alliages de composition stoechiomélrique, 

comme par exemple dans l'alliage Fe75B25 où la phase cristalline est Fe3B (79]. 

3°) La cristallisation eutectlque, caractérisée par la croissance simultanée de 2 phases 

alternées. Comme la composition globale de la matrice ne varie pas, la cinétique de 
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croissance cristalline est indépendante du temps et de la fraction transformée, et 

dépend uniquement de la température. Toutefois, les vitesses de croissance trouvées 

sont souvent beaucoup plus lentes que lors da la cristallisation polymorphique. 

Comme le seul mécanisme rencontré dans ce travail est la croissance polymorphique, 

nous allons le décrire plus en détail en donnant les formules qui permettent d'estimer 

la vitesse de croissance. Celte croissance débute immédiatement après la germination, 

soit dès l'obtention d'un germe de taille sur-critique, et elle est caractérisée par une 

vitesse u. Dans le cas d'un recuit isotherme, celle-ci est donnée par [80,2] : 

où f correspond à la traction de sites à !'interlace où la croissance peut avoir lieu {on 

prend généralement f = 1 pour des interfaces rugueuses créées dans les verres 

métalliques), Dg est le coefficient de diffusion à l'interface, a0 le diamètre atomique 

moyen, el AGV la différence d'énergie libre entre les phases. 

Cette expression de la vitesse de croissance est bien sûr valable dans les cas précis de 

cristallisation où la croissance est contrôlée par les sauts atomiques à l'interface, et où 

elle est donc constante en fonction eu temps. 

Lorsque l'on désire estimer la vitesse de croissance, on omet souvent le 2 e terme, dont 

la valeur reste pelile, entre 0.3-0.5, et l'on se contente de l'expression simple 

approchée: 

U = fe 

On suppose également pour simplifier que Dn = Og s O, qui est le coefficient de 

diffusion dans le volume [2]. La première égalité Dn = Og se justifie si le mécanisme 

u = 
I D 1 
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d'additlon d'un alome est le même pour un germe de taille sous-critique et sur-

criiique, alors que la 2e égalité Dg = D a pu être vérifiée pour différents alliages 

(14,87,88). 



Expérience est mère de science... 

Chapitre 2 : Procédure 
expérimentale et méthodes 

d ' a n a l y s e 
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Ce chapitre est consacré à la description des différentes étapes d'élaboration de nos 

rubans, â la présentation des conditions de recuit el de préparation métallographique 

ainsi qu'à une brève description des instruments et moyens utilisés pour tes 

diitérentes analyses et mesures effectuées sur nos échantillons. 

S 2.1. Elaboration des rubans 

Les rubans, entièrement fabriqués par nos soins, ont été obtenus a partir de petits 

morceaux ou de billettes (de tailles comprises entre 1 et 8 mm) de nickel, de silicium 

et de bore, fournies par la maison CERAC, de pureté respective 99.9%, 99.999% el 

99.8%. Le mélange de ces poudres, de composition 76% atomique nickel, 17% bore el 

7% silicium, a été introduit dans un tube en quartz en vue de ta fusion. Celle-ci est — 

effectuée à l'aide d'un four à induction sous atmosphère d'hélium, après avoir créé un 

vide primaire dans le lube, et après plusieurs dégazages successifs des poudres. Le 

lingot ainsi obtenu est ensuite débité en petits morceaux de 20 g environ, charge 

utilisée pour la formation d'un ruban. 

Ces rubans résultent d'une solidification rapide obtenue par la technique du " melt-

spinning" dont le principe est schématisé dans la figure 10 suivante. 

L'alliage esl introduit dans un tube en quartz dont l'extrémité est percée d'un petit trou 

(de 0.9 mm de diamètre dans notre cas), placé verticalement au-dessus d'une roue en 

cuivre de 25 cm de diamètre, dont ta vitesse de rotation peut être variée. Le lingot mis 

en fusion est éjecté du tube par l'application d'une surpression, après quoi le filet de 

mêlai liquide est solidifié rapidement au contact de la roue et éjecté de cetle-ci sous 

forme de ruban. Tout le processus se déroule dans une enceinte permettant de travailler 

sous vide ou sous atmosphère contrôlée (dans notre cas sous hélium). Différentes 

études ont été réalisées en vue de lier les caractéristiques du ruban aux conditions 
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Figiifp ìQ: Schéma de l'installation de "melt-spinning'' ielle que nous l'avons utilisée 

avec une vue agrandie sur la spire d'induction el Ia surlace supérieure de la 

roue. 

expérimentales, telles que la pression appliquée, la vitesse de rotation de la roue 

189,90), sa propreté ou sa rugosité [91). sa composition (92), ainsi que l'atmosphère 

utilisée. 

Pour nos expériences, nous avons utilisé les relations établies par Pavuna [93] et 

Liebermann |94.95] qui reposent sur le principe simple de la continuité du llux qui 

arrive sur ta roue du melt-spinner et qui est éjecté de celle-ci. En tenant compte de 10 

à 20% de perte (gouttelettes perdues ou éclaboussures) lors du contact sur la roue, ce 

qui est réaliste lorsque le ruban n'adhère pas, on obtient l'égalité suivante: 

Q r - 0.8 - 0.9 Qn (2.1) 
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où On esl le flux vertical arrivant sur ta roue el Qf le (lux éjecté tangentiellement. Ces 

2 llux sont liés aux conditions expérimentales de la manière suivante: 

• Le flux vertical de métal dépend de la section S du trou dans le tube en quartz et de la 

vilesse d'éjeclion vm et l'on a : 

Qn - S.vm (2.2) 

La vitesse d'éjection est directement reliée a la surpression appliquée AP par la 

relation: 

ri-, 2AP 
V m-A/ —T- (2.3) 

où d est la densité de l'alliage. Celte relation découle de l'équation de Bernouilli 

décrivant la dynamique des fluides. 

- en supposant que le ruban obtenu a une section rectangulaire de largeur I et 

d'épaisseur e. et que la vitesse superficielle de la roue est vr, on a : 

O, - e.l.vr (2.4) 

En utilisant les relations (2.2), (2.3) et (2.4) que l'on Introduit dans l'équation 

(2.1), on obtienl l'expression suivante: 

/ v2 

4_ d I e.l.v. \ 
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quì relie lous les paramètres expérimentaux enlre eux. Ainsi en choisissant par 

exempte les dimensions du ruban et en fixant la vitesse de rotation de la roue, il est 

possible de calculer la surpression correspondante qu'il faut appliquer. Dans le cas de 

notre alliage Ni-SiB, la relation (2.5) se vérifie bien: le calcul en vue d'obtenir un 

ruban de 3 mm de largeur el de 30 u.m d'épaisseur avec une vitesse de roue de 26 m/s 

donne une surpression AP de 0.7 bar, lorsqu'on considère une perte de 10%. En 

utilisant ces conditions expérimentales, le ruban obtenu a les dimensions suivantes: 

3.2 mm de largeur et 30 um d'épaisseur, ceci pour lous les rubans labriqués dans ces 

conditions. 

A noter que lout au long de ce travail, nous avons conservé strictement les mêmes 

conditions expérimentales, a savoir une vitesse de roue de 26 m/s, une surpression de 

0.7 bar et le melt-spinning elfeclué sous 1/2 atmosphère d'hélium après avoir créé un 

vide primaire et purgé plusieurs fols l'enceinte. Seule la vitesse de roue a été variée de 

17 m/s à 36 m/s dans une des expérience, afin d'étudier l'Influence de la vitesse de 

solidification sur la cristallisation. Par la suite et pour des raisons pratiques, ces 3 

rubans trempés avec des vitesses de roue de 17, 26 el 36 m/s seront simplement 

appelés rubans V4, V6 et V8 respeclrvemenl. 

En vue d'étudier l'influence d'impuretés telles que l'oxygène sur la cinétique de 

cristallisation, nous avons essayé de provoquer une oxydation interne d'un ruban en 

préparant te lingot par fusion sous 1/2 atmosphère d'air plutôt que sous hélium. 

Les rubans contenant les lines particules dispersées dans le volume, soit des carbures, 

des nitrures ou des oxydes, ont eux-aussi été obtenus dans les mêmes conditions de 

melt-spinning, les particules ayant été introduites auparavant lors d'une fusion 

secondaire. Cette fusion esl effectuée dans une capsule scellée sous vide dans laquelle on 

a placé un morceau du lingot primaire avec un peu de poudre des particules choisies. Ce 

mélange est porté à 1130-1150 "C1 c'est-à-dire environ 50-70 0C au-dessus du 
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po im de lus ion de l'alliage Ni-SiB, puis il esl vigoureusement agile afin de faire 

pénétrer les particules à l'intérieur du lingot. Ces poudres de carbures, nitrures et 

oxydes, provenant pour la plupart de la maison H. Starck et de taille variant de 0.8 um 

à 10 jim {sauf W2C) se mélangent et pénètrent très différemment dans l'alliage, 

quelquefois même l'ensemble des poudres semble rester à ["extérieur. Ce comportement 

sera décrit plus en détail pour chaque type de particules dans les chapitres suivants. 

§ 2.2. Traitements thermique« de recuit 

Les différents rubans ainsi obtenus subissent ensuite un recuit isotherme à l'une des 5 

températures choisies de 400 6C, 425 0C1 450 "C1 470 0C ou 490 °C pendant des 

temps variant de plusieurs heures pour la première à quelques dizaines de secondes 

pour la dernière. Ces traitements thermiques soni effectués dans un four à mouille sous 

flux d'argon, sauf pour les traitements très courts (moins de 5 min) pour lesquels on a 

uiilisé un four à bain de sel. 

S 2 3 Préparation et observation dea échantillons 

Les échantillons recuils sont alors préparés métallographiquemenl en vue de leur 

observation au microscope optique, ou électronique à balayage (MEB) pour ceux 

contenant des cristaux de petites tailles. Pour cela, on les enrobe de telle manière à 

obtenir une vue transversate du ruban, on les polit mécaniquement sur des disques 

abrasifs de grains de plus en plus fins et finalement on termine le polissage en utilisant 

un spray contenant des cristaux de diamant de 0.25 um. Les rubans observés 

optiquement sont ensuite attaqués chimiquement par immersion dans une solution de 

50% HNO3, et de 50% H2O pendant 30 secondes. Le même traitement est utilisé pour 
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les observations au MEB avec toutefois une attaque plus légère, qui permet d'obtenir 

par exemple les particules dispersées avec du relief sur lequel les cristaux se 

distinguent après la disparition de la phase amorphe. Les microscopes utilisés sont de 

type Polyvar pour les photos optiques, et STEREOSCAN 250 pour les images 

électroniques où l'on a travailla avec les électrons secondaires. 

Les analyses par spectroscopic Auger (AES) des surfaces ont été faites sur 

l'installation du laboratoire de métallurgie chimique de l'EPF-Lausanne, avec l'aide de 

M. Ie Dr. Matthieu, sur 4 échantillons différents: un ruban original à l'état coulé, le 

même ruban poli électroniquement, un ruban recuit à 450 "C pendant 45 minutes et 

ce même ruban poli éleclrotytfquement. 

Quelques études orti été faites par microscopie électronique à transmission {MET) sur 

des appareils Philips EM 300 et CM 12, spécialement pour l'identification des phases 

cristallines par diffraction électronique, mais aussi pour confirmer ("état amorphe du 

ruban à l'état coulé et l'absence de petits cristaux gelés et pré-existants dans le 

volume. Les conditions utilisées pour obtenir des lames minces à partir des rubans 

partiellement cristallisés sont les suivantes: amincissement dans une solution d'acide 

perchlorique 10% dans de l'éthanol à -10 °C, avec une tension de 20 V. 

Un analyseur d'images de type Ouanlimet 920 a été utilisé pour la mesure des tailles 

des cristaux sur les différentes photos et pour obtenir les distributions de taille des 

cristaux sur quelques échantillons. 

Pour l'éluds théorique des interfaces qui se forment entre un cristal formé dans le 

verre et la surface des particules que l'on a injectées, nous avons recherché les plans 

de coïncidence les plus favorables selon différentes orientations entre les 2 structures 

cristallines. Afin d'avoir une vision claire des mailles élémentaires de ces structures, 

parfois assez complexes, et pour repérer la position de chaque atome dans la maille, 

nous avons utilisé un programme graphique développé par M. Ie Dr. P. Stadelmann, de 
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l ï ' M à l'EPF-Lausanne. Celui-ci permet de visualiser la structure cristalline de 

diverses manières : par exemple en faisant une projection de la maille élémentaire 

selon une direction donnée, ou en permettant d'observer la superposition des atomes 

dans plusieurs plans, ou encore en montrant le résultat d'une coupe dans un plan donné. 

La figure 11 représente 2 exemptes que l'on a obtenus sur la structure 

orthorhombique NÌ3B, montrant une projection selon la direction [111] et d'autre 

part une coupe dans la maille perpendiculairement à la direction 1001]. Les atomes de 

Ni dont le rayon ionique est de 0.62 A sont représentés par les grandes sphères, tandis 

que les atomes de B de rayon ionique 0.16 A sont représentés par les petites sphères. 

a) 
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b) 

O 

[100] 

Figure 11: Représentation de 2 possibilités de visualisation de la structure de NÌ3B à 

l'aide d'un programme graphique, a) vue de la maille élémentaire selon une 

projection {1111, b) vue des atomes dans une coupe perpendiculaire à la 

direction [001]. 



Un jour viendra peut-être - qui sait si ce n'est 

pas aujourd'hui ? • oïl ta science reprendra sa 

figure normale: source de sagesse et non de 

puissance, a l'égal de la musique et de la 

poésie : une interprétation de ta Nature, et 

non une exploitation éhontée. 

C. Morgan 

Chapitre 3 : Résultats 

Vue de la structure de TaC selon[22l] 
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§ 3.1. Cinétiques de germination et de croissance sur les rubans trempés 

a a vitesses différentes 

Les 3 rubans décrits dans cette section onl été obtenus en variant les vitesses de trempe 

auxquelles correspondent des vitesses de roue du mell-splnner de 17, 26 et 36 m/s 

(qui seront appelées V4, V6 et V8). A l'état coulé, aucun germe ou crislal n'a pu être 

observé sur ces rubans, que ce soit par microscopie optique ou par microscopie 

éleclronique à transmission. Après différents traitements de recuit, les morphologies 

de cristaux observées sont semblables sur les 3 échantillons, les figures 12 et 13 en 

sont un exemple pour la vilesse de trempe Intermédiaire et pour 2 séries de recuit à 

400 0C et 450 0C respectivement. Les 3 temps de recuit reportés dans chaque cas 

mettent clairement en évidence la croissance des crislaux, mais aussi l'augmentation de 

leur densité, ce qui permet de comparer les cinétiques de croissance el de germination 

entre les 2 temperala res de recuit. Les cristaux apparaissent dans le volume de 

manière aléatoire, ont une (orme ellipsoïdale, sont dislrlbués uniformément dans le 

volume, et sont accompagnés d'une cristallisation simultanée en surface qui sera 

décrite en détail par la suite {§ 3.2). 

Les vitesses de croissance mesurées à partir des plus grands diamètres visibles pour 

chaque temps de recuit sont quasiment egales pour les 3 rubans considérés et pour 

chaque température. La figure 14 a), b), c), d) et e) représente les diamètres 

maximum mesurés sur l'échantillon trempé à la vitesse intermédiaire à 400 °C, 

425 °C, 450 0C, 470 eC et 490 "C respectivement, avec des vitesses de croissance 

correspondantes de 3.0 -10"1 1 . 1.3 -1O - 1 0 . 6.7 -10"1 0 . 2.7 -10 ' 9 et 9.0 -10 ' 9 

m/s. Remarquons que pour chaque température de recuit, la vitesse de croissance reste 

constante tout au long du processus de cristallisation, sauf au début de la 

translocation où un temps d'incubation peut apparaître. La présence d'une période 
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iransiioire pour la croissance n'est pas évidente à chaque température en raison des 

incertitudes expérimentales et compte tenu du tait que le premier point mesuré est 

déjà éloigné de l'origine, si bien qu'une faible variation de la pente permet de faire 

passer la droite par l'origine. Les différentes cinétiques de croissance mesurées 

mettent en évidence l'importance d'une activation thermique, et on peut leur associer 

une énergie d'activation en utilisant une relation de type Arrhénius. Pour les 3 rubans, 

on obtient des valeurs entre 260 et 280 kJ/mol. 

Pour le ruban trempé à la vitesse V6, les vitesses de germination I ont aussi été 

mesurées aux 5 températures de 400 "C, 425 0C, 450 "C, 470 0C et 490 6C. Ces 

vitesses sont obtenues a partir des densités volumiques de cristaux Nv reportées sur la" 

figure 15 a), b), c), d) et e). Celles-ci sont données par la mesure des densités de 

surface Na directement sur les photos des coupes transversales des rubans, divisées 

par le diamètre moyen $ de tous les cristaux, c'est-à-dire en utilisant la formule 

[96]: 

N v = ^ ? (3.1) 

En liant les points reportés sur les graphiques de la figure 15, on peut tracer une 

droite avec une bonne corrélation et pour chaque température considérée. Ainsi, la 

cristallisation de ce ruban est caractérisée par une vitesse de germination constante et 

uniforme tout au long du processus, après une période initiale transitoire, et quelle que 

soit la température de traitement. Cependant, on constate une forte augmentation de 

cette vitesse pour des températures de recuit croissantes, puisqu'elle passe d'une 

valeur de 1.7 -1010 cristaux/m3s à 400 "C à une valeur de 2.6 -1017 cristaux/m3s à 

490 0C. L'augmentation correspondante de la densité de cristaux se remarque 

clairement en comparant les photos des figures 12 et 13. 
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a) 

b) 

e) 

20 firn 

Figure 12: Micrographies optiques montrant des coupes transversales dans le ruban 

V6 partiellement cristallisé après traitement à 400 9C : a) après 25 h, 

b) après 40 h, c) après 52 h. Les surfaces cristallisées qui apparaissent 

comme 2 bandes continues sur les bords du ruban sont indiquées par les 

flèches, 
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a) 

b) 

e) 

" ò 

1 

Figure 13: Micrographies optiques montrant des coupes transversales dans le ruban 

V6 partiellement cristallisé après traitement à 450 °C : a) après 20 

minutes, b) après 30 minutes, c) après 40 minutes. 
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Figure 14; Diamètres maximum des cristaux mesurés sur le ruban V6 en fonction du 

temps de recuit: a) à 400 "C, b) à 425 0C, c) ä 450 9C. d) à 470 X . e) à 

490 0C 
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. Figure 15: Densités volumiques de cristaux mesurées sur te ruban V6 en fonction du 

temps de recuit: a) à 400 0C, b) à 425 *C, c) à 450 0C, d) à 470 0C, e) à 

490 °C 
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Si l'on considère maintenant de la même manière les cinétiques de germination pour les 

3 rubans trempés à différentes vitesses, on remarque que l'on obtient des valeurs très 

proches les unes des autres. Pour les 3 Températures de mesure communes, la figure 

16 représente les densités volumiques mesurées sur les 3 rubans V4, V6 et V8. On 

peut noter que pour chacun de ces rubans, on obtient toujours, après une période 

initiale transitoire, une germination uniforme et continue durant tout le processus de 

cristallisation et donc une vitesse de germination constante. Bien que les écarts de 

mesure soient plus grands que pour les vitesses de croissance, les vitesses de 

germination sur ces 3 rubans diffèrent dans tous les cas de moins d'un (acteur deux. 

L'ensemble des valeurs obtenues pour les vitesses de germination et de croissance 

mesurées sur ces 3 rubans et pour les 5 températures de recuit que ton a considérée 

sont reportées dans le tableau 1. , 

Température 

400 0C 

425 0C 

450 0C 

470 °C 

490 0C 

Ruban 

V4 
V6 
V8 
V6 

V4 

V6 

V8 
V4 
V6 
va 
V6 
va 

Vitesse de germination 

l v [m-3s-1| 

9.5 -109 

1.7 -10 1 0 

1.7 -10 1 0 

5.6 -101 ' 

1.0 - IO 1 4 

5.5 IO 1 3 

9.3 -101 3 

4.1 -IO1 5 

2.8 '101 5 

3.7 -1015 

2.6 ' IO 1 7 

2.0 101 7 

Vitesse de croissance 
U |m/sl 

2.5 
3.0 
2.4 

1.3 

7.0 

6.7 

5.6 

2.0 
2.7 
2.3 

9.0 
9.6 

I O 1 1 

i o - " 
IO" 1 1 

1 0 ' ° 

1 0 ' ° 
1 0 - i o 

1 0 ' ° 
IO"9 

IO"9 

IO"9 

IO"9 

I O 9 

Tableau 1: Résumé des valeurs mesurées pour les vitesses de germination I et de 

croissance U sur les 3 rubans originaux V4, V6 et V8 aux différentes 

températures de recuit. 
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FiQUfQ, l f i : Comparaison des densités volumiques de cristaux mesurées sur les 3 

rubans de base V4. V6 et V8 en fonction du temps de recuit: a) à 400 "C, 

b) à 450 0C. c) a 470 0C 
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Alnsl. pris dans un conlexie global, on peul clairement délimiter des plages étroites, 

comme le montre la figure 17, dans lesquelles se trouvent toutes les vitesses de 

germination mesurées aux diflérenles températures de recuit. Les différences 

importantes de cinétique entre les 5 températures choisies mettent en évidence fe rôle 

de !'activation thermique, et permettent d'associer une énergie d'acltvation à la 

germination, que l'on oblienl à partir d'une relation de type Arrhénius. L'énergie 

d'aclivation correspondant à la germination sur ces rubans donne des valeurs de 760 à 

780 kj/mol. 

Si la densité volumique de cristaux mesurée dans chaque cas permei d'obtenir une 

vitesse de germination constante à chaque température, nos mesures monirent aussi 

que ce régime statìonnaire nécessite un certain temps Initial avant de s'établir. En 

etfel, en examinant la figure 15, on remarque que les droites tracées aux 5 

températures considérées ne coupent pas, de manière évidente, l'axe du temps à 

l'origine. Le temps d'Incubation effectif t ' représente, pour les 5 graphiques reportés 

sur celte figure, une fraction non négligeable de la transformation totale, ei il est plus 

marqué que pour la croissance. On remarque aussi que ce temps d'incubation prend des 

valeurs importantes (environ 6 heures) pour la température de recuit la plus basse, 

et qu'il diminue pour des températures croissantes. La variation de T* avec la 

température peut être associée a une énergie d'actlvatlon O1, que l'on obtient à partir 

d'une représentation de type Arrhénius, comme celle de la figure 18. 

A partir des valeurs mesurées à 5 températures différentes, et en tenant compte des 

importantes incertitudes expérimentales, on obtient une valeur de Q x , - 332 kj/mol. 

avec un écart-type de ± 26 kJ/mol. Celle énergie o*aclrvallon QT, représente l'énergie 

nécessaire à un atome pour s'ajouter à un germe, el apparati dans l'expression (1.14) 

au travers du terme k+, qui est la vitesse d'addition d'un atome à un germe de taille 
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donnée. L'alignemeni approximatif des points qui semble indiquer un léger changement 

de pente de la droite qui les relie, s'explique par la dépendance en température du 

terme pré exponentiel dans l'expression de t (voir la relation 1.14). 

10» 

JO" 

r 
« 10'» 

1 
10* 

S-'S-S Jr'JTZ 

'/////< 

'////s 

490 "C 

470 *C 

450 *C 

425 »C 

400 «C 

Figure 17: Schéma résumant toutes les vitesses de germination mesurées sur les 

rubans V4, V6 el V8, montrant que pour une température donnée ta bande 

dans laquelle se trouve toutes les valeurs est étroite. D'autre part, cette 

ligure illustre l'augmentation des vitesses de germination avec la 

température de recuit. La droite et la bande étroite à 425 0C et 490 0C 

résultent du lait que, pour ces températures, on a mesuré les cinétiques 

uniquement sur 1, respectivement 2 rubans. 
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1.3 1.4 1.5 

Temperature inverse 1/T [ I / K ] X 10"' 

Figure 18: Représentation de type Arrhénlus du logarithme du temps d'incubation t* 

en fonction de l'inverse de la température. La pente de la droite correspond à 

une valeur d'énergie d'activation de 332 kj/mol. 

La valeur obtenue de 332 kj/mol pour renergle d'activation 0 T . esl proche de celle que 

l'on a obtenu pour l'énergie d'activation correspondant à la croissance AG01 - 260-

280 kj/mol el permet de conclure que l'énergie nécessaire a un atome pour franchir 

t'iniertace verre-crislal est du même ordre de grandeur, tant pendant la germination 

que pendant la croissance. M en résulte que le mécanisme d'addition d'un alome sur un 

embryon de taille sous-critique est semblable à celui de la croissance par saut à 

l'interface, comme le confirme d'autres études, notamment sur un alliage Fe-Ni-G 

[72] . 
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En tenant compte de la présence edeclive d'un temps d'incubation, nous avons 

déterminé les distributions de taille pour un échantillon représentatif recuit à 450 0C 

pendant 45 minutes, en prenant la vitesse de germination constante mesurée à celte 

température et pour des valeurs de t * de 8 et 6 minutes (figure 19 b et c). Ces 

distributions peuvent être comparées à celte que l'on oblienl en mesurant les tailles des 

cristaux sur notre échantillon et en utilisant la méthode de Schwartz-Saltykov [96] 

permettant d'obtenir la distribution volumique (ligure 19 a). La (orme générale de ces 

distributions de taille peut être comparée à celles présentées en introduction sur les 

figures 8 et 9, et l'interprétation en sera donnée au chapitre suivant. 

a) -I 

i o " 

O 10*1 

b) 

'Ë 
3 

*S io* 

1 1 3 

Taille des cristaux ( um) 

T ^ 8 

D 

c ) 

Taille des cristaux ( um) 

ft 6 

Taille des cristaux ( um) 

Frourp 19: Distributions de ta taille des cristaux correspondant à un échantillon recuit 

45 minutes à 450 0C. a) distribution mesurée en utilisant la méthode de 

Schwartz-Saltykov, b) distribution calculée en supposant une période 

transitoire de T* « 8 minutes, c) distribution calculée en supposant une 

période transitoire de t * = 6 minutes. 
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Enfin, quelques analyses ont été réalisées par microscope électronique à transmission 

en vue de déterminer les phases cristallines qui apparaissent pendant le processus de 

cristallisation. En dépit d'une morphologie ressemblant à un eutectique lamellaire (fig. 

20a), une seule et unique phase apparaissait et qui a pu ótre identifiée sur nos 

cristaux, la phase orthorhombique^NÌ30. L'aspect lamellaire des cristaux résulte de la 

présence de macles et non d'une seconde phase. Les différentes figures de diffraction 

analysées (fig. 2Ob) confirment ce résultat, et la phase identifiée est en accord avec la 

composition de notre alliage proche de (métal)75 * (métalloïde^- Ce môme type de 

morphologie a été observée sur des cristaux Fe3B dans un alliage Fe5rjNÌ3QB2o [97]. 

Figure 20: a) Illustration de la morphologie d'un cristal de type NÌ3B obtenue par 

microscopie électronique à transmission, b) figure de diffraction selon 

l'axe de zone [110] caractéristique de la structure orthorhombique NÌ3B 

et obtenue sur un cristal semblable à la figure a). Les points indiqués par 

des flèches correspondent à la phase maclée. 
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§ 3.2. Cristallisation sur les surfaces 

Les coupes transversales des rubans partiellement cristallisés des figures 12 et 13 

mènent clairement en évidence l'importante cristallisation des surfaces. Celle-ci est 

particulièrement visible à la température de recuit de 400 °C, où la germination en 

surlace esl beaucoup plus prolifique que dans le volume. L'apparition de cristaux sur la 

surface débute déjà après des temps de recuit très courts sous la forme de cristaux 

demi-sphêriques, qui très rapidement vont se loucher et finalement se confondre dans 

une bande cristalline continue. Ainsi, alors que la cristallisation dans le volume se 

dislingue à peine, le front de crislatlisation sur les 2 surfaces (orme déjà une ligne 

droite, faisant place à 2 bandes entièrement cristallines de largeur croissante qui 

apparaissent clairement sur les ligures 12 et 13. 

La croissance des cristaux en surlace, el finalement Pavance du front continu, ont été 

comparées a la croissance des cristaux dans le volume. Cette croissance est linéaire el 

continue tant en surface que dans le volume pour les 3 températures de recuit 

observées, comme le représente la figure 21 a), b) et c). Celte figure permet de 

comparer la largeur maximum du bord cristallisé avec le diamètre maximum des 

cristaux dans le volume, et montre que dans chaque cas le rapport entre ces 2 

grandeurs est environ de moitié. Ainsi la vitesse d'avance de l'Interface cristalline est 

constante pour une température donnée, et le môme mécanisme régit la croissance à la 

surface et dans le volume. 

Il laut aussi noter qu'en débul de transformation, on relrouve un léger temps 

d'incubation pour la croissance volumique, tel que nous l'avions décrit précédemment, 

et qui n'existe pas pour la croissance des cristaux sur les surfaces. Comme nous allons 

le voir en détail par la suite, l'absence d'un lemps d'incubation mesurable pour la 

croissance a la surface esl représentatif du changement de composition que l'on y 
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Fiflure 21: Comparaison entre le diamôlre maximum des cristaux dans le volume et la 

largeur du bord cristallisé mesurés sur le rubans original V6 en (onction 

du lemps de recuil: a) à 400 °C, b) à 450 "C, c) â 470 0C. 



- 6 3 -

obscrve et qui s'accompagne (fune diminution de la stabilite. Ainsi, sur les surfaces, la 

germination est beaucoup plus rapide et permet aux cristaux de croître presque 

instantanément. 

On a tenté de déterminer l'origine de celte cristallisation rapide en surlace en 

effectuant différents fesls systématiques sur les rubans originaux. Il faut toul d'abord 

remarquer que sur tous les échantillons discutés ici la cristallisation en surface est 

presque symétrique sur les 2 bords, et que l'on peut dés lors exclure une contamination 

provenant par exemple du contact avec la roue du mell-spinner, comme elle a été 

observée dans certains cas (56,63). L'inlluence de l'atmosphère ambiante pendant le 

traitement thermique a aussi été examinée attentivement. Un morceau provenant du 

même ruban a été recuil sous 3 atmosphères différentes à 450 "C: premièrement à 

l'air libre, deuxièmemenl sous un flux d'argon et troisièmement dans une capsule 

scellée sous vide de 10'** lorr. Aucun effet visible n'a pu Ótre décelé sur l'aspect ou la 

largeur du bord cristallisé, quel que soit le traitement utilisé. L'état de surface et les 

possibles contaminations locales résultant du procédé de mell-spinning ont été 

éliminés de manières diverses: par exemple, en polissant grossièrement la surface de 

sorte à créer un relief, ou alors en la polissant plus soigneusement de manière à 

éliminer toute rugosité. Dans ces différents cas, et après traitement thermique, la 

cristallisation superficielle apparaissait de ta môme manière qu'auparavant. 

Finalement, dans le but d'éliminer les effets mécaniques pouvant résulter du processus 

de fabrication, tels que contraintes ou déformations superficielles, des rubans ont été 

électropolis Jusqu'à la moitié de leur épaisseur puis recuits. D'autres encore ont été 

fortement déformés par pliage avant le recuit, afin d'examiner l'effet de contraintes 

appliquées. Toutes ces expériences ont conduit au même résultat, et aucune n'a permis 

de moditier ou de supprimer la cristallisation sur les surlaces. 
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Afin d'obtenir des renseignements plus précis sur la composition à la surlace el de 

délecter d'éventuelles contaminations, nous avons analysé nos rubans par spectroscopic 

électronique Auger. Celle méthode permei de détecter les diflérenls éléments présents à 

la surface, y compris les élémenls légers têts que l'oxygène ou le carbone, et dont le 

signal nous permet d'obtenir un spectre caractéristique. D'autre pari, elle permet 

d'obtenir des profils de composition en fonction de la profondeur en effectuant un 

bombardement ionique ("sputtering") de l'échantillon. Comme nos mesures sont 

qualitatives, il faul considérer davantage le rapport relatif et les variations relatives 

des éléments l'un par rapport à l'autre, plutôt que la quantité absolue de chaque 

élément. Ce type d'analyse a été réalisé sur 2 échantillons différents, fun à l'élat coulé 

et l'autre recuit 45 minutes à 450 °C, en prenant à chaque fols un exemplaire original 

et un autre éleclropoli. D'emblée, on peut affirmer que l'effet de l'ôtectropotissage esl 

négligeable sur les résultais obtenus, seules de petites différences de contamination 

peuvent être relevées. 

La ligure 22 représente le spectre obtenu directement sur la surface de l'échantillon à 

l'état coûté. En plus des éléments de base constituant l'alliage soit, Ni, Si et B, on 

détecte très clairement des pics correspondant au carbone et à t'oxygène. A noter aussi 

que le pic du silicium est difficile a interpréter dans le sens où l'on ne peut dire s'il 

correspond à l'élément pur Si ou à un composé tel que le SÌO2 • Le profil de composition 

en fonction du temps de bombardement ionique est reporté sur les figures 23 a) et b), 

où l'on tient compte dans le premier cas de la présence de l'oxygène et du carbone, et 

ensuite où ces 2 éléments son) simplement enlevés et les 3 éléments restants 

normalisés à 100%. La surla'ce des rubans n'ayant pas été décapée, la présence de 

l'oxygène et du carbone dans les premières couches atomiques résulte du contact avec 

l'atmosphère ambiante el avec les huiles des pompes utilisées. Notons que chaque 

minute de bombardement correspond approximativement à l'élimination d'une 
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épaisseur de 2 nm. On remarque tout d'abord que la présence des impuretés d'oxygène et 

de carbone est limitée aux premières couches atomiques, soit jusqu'à une protondeur 

d'environ 1 nm. Le spectre obtenu après le bombardement ionique confirme qu'on ne 

trouve plus trace de ces éléments {figure 24). La seconde observation relative â la 

ligure 23 es) qu'il existe un gradient de composition bien marqué à la surface sur une 

profondeur de 2 nm environ. La couche superficielle est en effet très riche en silicium 

et appauvrie proportionnellement en nickel et surtout en bore. 

2 -

Spectre AES Ruban origin«) 

Avani bombarderieni 

2 0 0 4 0 0 6 0 0 8 0 0 

Energie cinétique ( cV) 

1000 

Figure 22: Spectre obtenu par speclroscople Auger sur la surface originale du ruban à 

Téla) coulé el montrant la présence de contaminants tels que le carbone et 

l'ogygène en plus des éléments de base. 
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Figure 23: Profils de composition obtenus par spectroscopie Auger pendant le 

bombardement ionique sur le ruban à l'état coulé (on enlève une 

épaisseur d'environ 2 nm par minute de bombardement): a) on observe la 

variation de concentration des éléments constituants de l'alliage ainsi que 

du carbone et de l'oxygène, b) la variation de concentration des 3 

éléments est normalisée sans tenir compte des contaminants. 
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Figure 24: Spectre obtenu après le bombardement ionique sur le ruban original, 

montrant que tous les contaminants ont maintenant disparu et sur lequel 

le pic du Si est facilement identifiable. 

Sur la ligure 25, le spectre Auger de réchanlillon recuit 45 minutes à 450 "C est très 

semblable à celui du ruban original, avec le pic du St présentant le même aspect. Après 

une analyse plus détaillée entre les énergies O et 200 eV et en amplifiant le signal du 

Si. on remarque qu'il est légèrement déplacé vers les basses énergies par rapport au 

pic de Si pur, et qu'il correspond ici au composé SiC>2. SI l'on considère maintenant les 

ligures 26 a) el b), qui correspondent aux profils obtenus sur ce même échantillon, on 

constate que les impuretés ont diffusé vers l'intérieur du ruban et sont détectables 

jusqu'à une protondeur de 4 à 5 nm. De même, le gradienl de composition s'est encore 

acceniué par rapport à l'état coulé el s'élend ici jusqu'à environ 5 nm. La forte 
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augmeniation de ta concentraiion de silicium â la surlace est ici compensé en grande 

partie par la depletion du nickel. 

Ces différents résultais obtenus par spectroscopy Auger, riches en renseignements sur 

la composition de la surlace, seront exploités plus loin pour expliquer el interpreter Ie 

comportement de la cristallisation a la surface des rubans. 

6 -
Spectre AES Rubin recuii 45 min 1 4S0*C 

Avant bombardement 

2 0 0 4 0 0 BOO 8 0 0 

Energie cinétique { eV) 

1000 

Figure 25: Spectre Auger obtenu sur la surlace originale du ruban recuit 45 minutes à 

450 "C. Le pic du Si correspond plutôt â un composé tel que Si02-



-69 -

2 40 -

2 4 6 
Temps de bombardement (min) 

£ 
U 
3 

ra
tio

n 
at

om
ic

 

O
 

O
 

C 

O 

O 2 0 

0 

Profil AES 

>ll _ 

B 

Ruban rccuil 43 min i 450'C 

• 

-

2 4 6 

Tempe de bombardement (min) 

2fi: Profils da composition obtenus par spectroscopic Auger pendant le 

bombardement Ionique sur le ruban reçu II 45 minutes à 450 "C (on 

enlève une épaisseur d'environ 2 nm par minute de bombardement). Les 

impuretés soni détectables SUT une protondeur plus grande el Ie gradient 

de composition est accentue, a) on observe la variation de concentration 

des éléments constituants de l'alliage ainsi que du carbone et de l'oxygène, 

b) la variation de concentration des 3 éléments esl normalisée sans tenir 

compte des contaminants. 
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6 3.3. Cristallisation du ruban coulé sous atmosphère partielle d'air 

Dans le but d'obtenir davantage de renseignements sur le mode de germination, et plus 

particulièrement sur le rôle des impuretés dans ce processus, un ruban a eie oxydé 

volontairement dans le volume. Cette oxydation a été effectuée pendant la fusion du 

lingot, en remplaçant simplement l'aimosphère d'hélium normalement utilisée par 1/2 

aimosphère d'air. Les conditions de la trempe quant à elles ne varieni pas el Ie ruban 

ainsi obtenu présente les mômes caractéristiques géométriques que les rubans 

précédents. L'étude de ce nouvel échantillon va nous permettre de considérer de 

manière plus précise les eflets possibles de l'oxygène sur les cinétiques de 

cristallisalion. 

L'effet de cette oxydation sur les cinétiques de croissance des cristaux est reporté à la 

figure 27, pour les 3 températures de recuit usuelles. Afin de montrer clairement 

l'effet de l'oxygène, les !ailles de cristaux mesurées sur ce ruban sont comparées, sur 

cette figure, à celles du ruban original V6 qui a été trempé avec la môme vitesse. Dans 

chaque cas. l'effet des impuretés conduit à une augmentation Importante de la vitesse de 

croissance originale, de tordre de 1.9 à 2.7 (ois. La môme comparaison peut être faite 

avec les densités de cristaux, pour lesquelles on observe un effet semblable sur les 

cinétiques de germination, comme le montre la ligure 28, mais avec une augmentation 

encore plus importante, soll de l'ordre de 3.3 à 5.4 fois. 

L'importance des elfets dus à la présence de l'oxygène sur les cinétiques de croissance 

ei de germination peul Ótre résumé à l'aide du lableau 2, où l'on reporte pour chaque 

température le rapport des cinétiques observées sur le ruban oxydé et sur le ruban 

original. 
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a) 

b) 

20 40 
Temps [h] 

20 40 
Temps [min) 

T s 400 6C 

T= 450 0C 

V6 
oxyd* 

C) 

T s 470 0C 

ve 
oiydé 

Temps (mln] 

Figure 27: Diamètre maximum des cristaux mesuré sur le ruban oxydé, et comparé 

avec celui trouvé sur le ruban original, en (onction du temps de recuit a: 

a) 400 0C, b) 450 0C. c) à 470 0C. 
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a) 

b) 

e) 

20 40 
Tempi [ h ] 

20 40 
Tamps (min) 

T e 400 °C 

T = 4500C 

T s 470 °C 

Temps {min] 

Figure gfi: Densiié volumique de cristaux mesurée sur le ruban oxydé, comparée avec 

celle trouvée sur le ruban original, en fonction du temps de recuit a: a) 

400 0C. b) 450 0C, C) à 470 0C. 
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Tempe rai ure 

400 0C 

4500C 

470 »C 

'oxydé ' 1VS 

3.5 

5.4 

3.3 

Uoxydô ' UV6 

2.7 

2.4 

1.9 

Tableau 2: Rapport des vitesses de germination et de croissance mesurées sur le ruban 

oxydé et sur le ruban original pour 3 températures de recuit. 

Sur la base des figures et du tableau précédents, il est possible de faire les 

conslalations préalables suivantes: 

Tout d'abord, les cinétiques de germination, lout comme celles de croissance, se 

différencient nettement des valeurs trouvées sur les rubans originaux V4, V6 et V8. et 

les différences observées ne peuvent pas être attribuées à l'Incertitude de mesure. En 

effet, à chaque température le comportement du ruban oxydé par rapport aux 3 rubans 

originaux peut être schématisé comme a la figure 29. On remarque que la droite 

correspondant au cas oxydé se distingue bien du secteur dans lequel on mesure lous les 

points correspondant aux rubans de base. 

En ce qui concerne la vitesse de croissance, son augmentation de presque 3 fois est 

indépendante du mécanisme précis de germination et indique un changement de 

composition global de ce ruban oxydé. L'interprétation de la cinétique de germination, a 

savoir si elle a lieu de manière hétérogène, par exemple sur des particules d'oxyde 

formées à ['intérieur du ruban, ou au contraire si elle esl aussi liée à un changement de 

composition, est plus complexe et nécessite un examen plus approfondi. Une analyse 

plus détaillée sera faite dans le chapitre suivant, où l'on utilisera aussi, pour la 

confirmer, d'autres résultats obtenus à partir des particules de S1O2 dispersées dans le 

ruban. 



-74-

3 
CT* 

1 
o 
> 
« 
C 
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Temps 

Figure 29: Schéma représentatif de la pente que l'on obtient pour la vitesse de 

germination ou de croissance sur le ruban oxydé par rapport aux valeurs 

mesurées sur les 3 rubans originaux qui se trouvent toutes dans la 

surface hachurée. 

Néanmoins, si l'on considère le début de la transformation, on constate que le temps 

nécessaire à l'établissement du régime slationnaire, pour la croissance et pour la 

germination, a considérablement diminué et lend même à disparaître dans certains cas. 

Cette diminution de la période transitoire peut certainement être attribuée au 

changement de composition qui a été relevé, et qui conduit donc (comme nous le 

confirmerons) à un alliage moins stable, sur lequel la germination est facilitée. 
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S 3.4. Effets de l'addition de particules dispersées 

Les résultais décrits jusqu'ici, ainsi que les comportements revoies par les différentes 

expériences effectuées sur nos rubans, illustrent la diflicullé d'interpréter l'effel de 

tel ou tel paramètre sur la germination, et montrent que l'origine et les mécanismes 

conduisant a cette germination demeurent vagues ou hypothétiques. De même, les 

paramètres importants régissant et contrôlant cette transformation ne sont pas 

décelables a priori. 

En fait, l'injection de différents types de particules a l'intérieur du ruban vise 

différents buts: tout d'abord, cette expérience devrait nous permettre d'obtenir des 

renseignements précieux nous permettant d'Interpréter plus précisément les mesures 

faites jusqu'Ici. Ensuite, la possibilité de créer une germination hétérogène contrôlable 

et dont l'origine soit bien visible est attrayante pour l'étude des différents paramètres 

qui la contrôlent. 

Par un choix varié des différentes poudres Injectées, el en observant attentivement la 

possible germination à leur surface par microscopie électronique à balayage, il est 

possible d'établir des critères permettant de contrôler la germination sur ces 

particules. La sélection des particules â injecter est dictée par quelques propriétés 

indispensables pour éviter l'altération des rubans, mais aussi par le souci d'obtenir 

une palette suffisamment large de particules offrant des caractéristiques différentes. Il 

est évident qu'en ajoutant ces particules, on ne désire pas changer tes propriétés et 

caractéristiques du ruban de base, en particulier II est absolument indispensable de 

conserver la composition de base de l'alliage, afin de pouvoir comparer les cinétiques 

de cristallisation. Cela implique entre autre que la quantité de poudre ajoutée doit 

resler faible pour conserver la même vitesse de trempe. D'autre part, les propriélés 
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requises que nous venons de voir limilent le choix des particules puisqu'elles devront 

présenter une température de fusion suffisamment élevée, une grande stabilité même 

aux températures où l'alliage est en fusion, el présenter une solubilité négligeable avec 

notre alliage Ni-Si-B. Comme le montre la référence [98], certains systèmes 

carbure-métal présentent des eutecliques à relalivement faible température (1200-

f300°C), qui pourraient entraîner un changement de composition de l'alliage de base, 

pour quelque-uns des systèmes considérés. Une autre caractéristique restrictive de ces 

poudres est leur granulometrie qui doit dire limitée entre environ 1 u.m, pour 

permettre encore une bonne observation au MEB, et 10 (im, compte tenu de l'épaisseur 

d'environ 30 u.m de nos rubans. Les particules Injectées étant sous forme de fines 

poudres de qualité commerciale, elles peuvent présenter des spectres de taille plus ou 

moins larges. 

Les différentes particules considérées dans Is cadre de ce travail, accompagnées de 

quelque-unes de leurs propriétés déterminantes, sont présentées dans le tableau 3 . Les 

renseignements contenus dans ce tableau ont été tirés des références [99,100.101]. 

En relation avec les impuretés les plus susceptibles d'être trouvées dans le ruban 

original, notre choix s'est limité à des carbures, des nitrures et des oxydes. Toutefois, 

le tableau 3 montre que l'on dispose tout de même d'un éventail assez large de 

propriétés. Par exemple, les densités s'étendent sur une gamme étendue, différentes 

structures cristallines sont disponibles, et la stabilité, définie ici par l'enthalpie de 

formation, est très variable. 

Cette dernière propriété est a priori très Importante puisqu'elle est étroitement liée 

aux forces de liaison et donc à l'énergie de surface. En effet, une grande stabilité conduit 

à une énergie de surface élevée, et donc à une faible affinité pour des liaisons externes 

avec une autre phase. La mauvaise mouillabilité qui en résulte, explique en bonne 

partie la difficulté expérimentale de faire pénétrer ces particules dans le volume. En 
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etlel. après avoir testé différentes techniques permettant d'introduire ces poudres à 

l'intérieur du ruban, nous avons conservé la méthode nous paraissant la plus ellicace. 

Composés 

WC 

TiN 

TiC 

AIN 

W2C 

AI2O3 

SiO2 

SC 

TaC 

TaN 

Mo2C 

Cf2Oa 

BN 

Temp.de 

fusion Tt ["CI 

2780 

2930 

3065 

>2200 

2730 

2050 

1726 

2700 

3915 

3090 

2690 

2266 

3000 

Densité 

Jq/cm3l 

15.8 

5.4 

4.9 

3.3 

17.3 

4.25 

2.5 

3.2 

14.5 

14 1 

9.2 

5.21 

2.27 

Structure 

hex. 

cub. 

cub. 

hex. 

orlhor. 

hex. 

am.,hex. .cub. 

hex.,cub. 

cub. 

hex. 

hex. 

hex. 

cub..hex. 

Stabilité 

IkJ/mol l 

37.7 

336.6 

183.8 

318.6 

26.4 

1678 

911 

67.0 

143.6 

252.4 

17.6 

1130 

254.1 

Tah|eai) 3: Liste de tous les types de particules utilisées, avec quelques-unes de leurs 

propriétés importantes. 

Celle-ci consiste à introduire un lingot de l'alliage de base avec une faible quantité de 

poudre à l'intérieur d'une capsule qui est alors scellée sous vide. Le tout est alors porté 

à une température supérieure d'environ 50 "C à la température du liquidus de l'alliage 

de telle sorte qu'il soit bien liquide, puis il est agitò vigoureusement jusqu'à la 

Temp.de
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solìdificalton complète. Môme dans ce cas, certains types de particules se sont avérés 

très difficiles à faire pénétrer à l'Intérieur du volume. SI bien que pour celles-ci, la 

densité de particules était si faible que la détection d'une seule de ces particules 

nécessitait l'examen d'une longueur Importarne de ruban. Les poudres présentant celle 

singularité, et qui onl donc élé éliminées pour l'étude propremenl dite, sont les poudres 

de TiN, de AIN, de AI2O3, de TaN, de Cr2O3 et de BN. 

Deux autres types de poudres , SrC et Mo2C1 ont également posé des problèmes lors de 

leur étude. Ces composés, dont tenlhalple de formation est faible (moins de 100 

kJ/mol), se dissolvent partiellement pendant la préparation du ruban, en raison de la 

formation d'un eutecttque avec l'alliage de base. Cela se vérifie aisément en faisant une 

microanatyse ponctuelle en des endroits proches de ces particules où l'on détecte par 

exemple la présence de Mo. On vérilfe aussi que, pour ces deux composés, la forme 

initiale facetee des particules a changé et conduit à des interfaces ciselées. 

Ainsi l'élude initialement prévue sur la germination hétérogène provoquée par la 

présence des particules a finalement porle sur 5 types de poudres: WC, TaC1 TiC, W2C 

et SiO2- Les 4 carbures présentent un Inlôret considérable puisqu'ils onl des 

particularités et des propriétés bien différentes l'un de l'autre. Ils représentent par 

exempie 3 structures cristallines différentes: cubique pour TaC et TiC, hexagonale 

pour WC et artrtorhomblque pour W2C. En oulre, la comparaison des cinétiques de 

cristallisation mesurées autour de TaC et TiC peuvent fournir des renseignements 

intéressants compte tenu du fait qu'ils ont une stabilito assez procne l'une de l'aulre 

(144 kJ/mol el 168 kJ/mol d'enthalpie de formation respectivement), la même 

structure cristalline el un paramètre de maille voisin (4.44 A el 4.35 A 

respectivement). 

Enfin, l'étude des particules de SiO2 est de première importance puisqu'il s'agit 

certainement de l'oxyde le plus intéressant pour notre alliage Ni-Si-B. L'oxyde de 
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silicium est, comme nous l'avons déjà vu, un des contaminants les plus probables, et 

l'introduction de ce type de particules devrait nous permettre de décrire plus 

précisément son effet. 

Parmi les 5 composés cités ci-dessus, WC et TaC ont présenté les plus grandes facilités 

expérimentales. Ils permettent d'obtenir aisément une densité de particules suffisante 

pour l'étude, et donnent une dispersion régulière et homogène de particules à 

l'intérieur du ruban. La figure 30 est une photo obtenue par microscopie optique, qui 

donne une bonne vue d'ensemble de la dispersion des particules de WC dans le volume du 

ruban, et autour desquelles on distingue une cristallisation déjà avancée après un 

recuit de 50 heures à 400 0C. 

1 I 

20^m 

Fioure 30: Photo en microscopie optique, obtenue à partir d'une coupe transversale 

d'un ruban contenant des particules de WC dispersées, et autour desquelles 

la cristallisation apparaît de manière très prononcée après un traitement 

de 50 heures à 400 0C. 
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Les 3 derniers composés, TiC, W2C et SÌO2, présentent davantage de complications 

expérimentales en vue d'obtenir une densité de particules suffisante. Ainsi, leur 

densité dans les rubans que nous avons utilisés est beaucoup plus faible que 

précédemment. Pour TiC el SiOg, la raison en est leur siabilité élevée, comme pour les 

autres particules précédemment décrites, tandis que pour WgC, il s'agit d'une question 

de taille, ces poudres de WgC ayant en elfet une granulometrie beaucoup plus grossière 

que les autres et seul un faible pourcentage de particules tombe dans le domaine limité 

par notre élude. 

Dans ta suite de ce paragraphe, nous allons décrire successivement les observations, 

tes mesures et les cinétiques observées sur chaque type de particule: 

3.4.1. Ie carbure de tungstène ( WC 1 

Les poudres de WC utilisées onl une taille moyenne de 0.85 u.m, et ce carbure a une 

structure hexagonale avec des paramètres de maille de a •= 2.91 A et c = 2.84 A. En 

raison de la posilion des atomes de carbone dans la maille, ( 1/3, 2/3, 1/2 ). Ia forme 

d'équilibre de ces particules peut être un prisme de base hexagonale ou triangulaire 

(102} comme représenté schématiquement à la figure 31. Ces formes se retrouvent 

effectivement sur la plupart de nos particules de WC, comme le montre la vue générale 

de la figure 32, obtenue par microscopie électronique à balayage, La photo de la figure 

32 a été obtenue à partir d'un ruban dans lequel on a dispersé des particules de WC 

(selon la méthode décrite au paragraphe § 2.1), et qui a ensuite été poli mécaniquement 

et finalement attaqué chimiquement pour mieux faire ressortir les particules de la 

matrice. Ainsi, les faces planes de ces particules sont clairement visibles et permettent 

l'observation et la quantification de la cristallisation. 
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Comme tes particules de WC présentent l'opportunité de permeitre de mesurer de 

manière liable les vitesses de germination et de croissance de même que l'angle de 

germination Ö (voir figure 4), nous les avons étudiées à 4 températures dilférentes, 

afin de pouvoir en déduire une énergie d'aclivation correspondant à la germination 

hétérogène sur ces particules. Cette valeur est particulièrement intéressante 

puisqu'elle permet de déduire l'énergie d'aclivation correspondant au cas homogène, en 

utilisant les relations (1.10) et (1.11), el dans lesquelles on a pu déterminer 

^^hétéro e l ^ a partir des mesures sur les particules. Cette valeur calculée pour la 

germination homogène peut alors être utilisée en ta comparant avec celle obtenue sur le 

ruban original, ce qui permet de préciser ainsi les types de germination possibles dans 

le volume sans particule ajoutée. 

a) b) 

o • atomes de W 
D m atomes de C 

Figurp 3 i : a) Maille élémentaire de WC avec les directions-principales el Ia position 

des atomes, b) Schéma de la forme d'équilibre des particules de WC. 
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Figure 32: Photo montrant la dispersion de particules de WC de forme caractéristique 

(flèches) dans un ruban à l'état coulé, et obtenue par MEB (électrons 

secondaires). 

Les 3 photos de la figure 33 montrent les cristaux qui apparaissent sur les faces 

prismatiques des particules de WC à des stades plus ou moins avancés de la 

cristallisation, et pour 3 températures de recuit différentes: 400 0C, 425 "C et 450 

0C. Les 3 exemples de cette figure montrent que l'on peut assez facilement mesurer la 

taille et le nombre de cristaux qui apparaissent sur les faces visibles. En répétant cette 

opération pour différents temps de recuit, il est alors possible de déterminer les 

cinétiques de germination et de croissance. Ces photos ont été obtenues de la même 

manière que celle de la figure 32 en polissant mécaniquement le ruban contenant la 

dispersion de particules, et en lui faisant subir ensuite une légère attaque chimique 

dans le but d'extrader un peu les faces de ces particules. Des mesures faites dans les 
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mômes conditions sur des échantillons non-allaqués el attaqués comme sur la figure 

33, monlrenl que les cristaux ne sont pas touchés par cette attaque et qu'ils gardent les 

mômes dimensions. 

Une autre grandeur utile que l'on peut mesurer sur ces particules de WC est l'angle 6 

entre la surface de la particule et le bord du cristal formé, comme schématisé à la 

figure 4. 

La technique utilisée pour la mesure réelle de cet angle est la suivante: on considère un 

cristal qui n'a pas été coupé par le polissage et on cherche à le placer dans une position 

favorable, où l'elfe) de projection peu! être négligé. Ceci peut être lait en taisant subir 

une rotation ou en inclinant l'échantillon dans le MEB, afin de pouvoir mesurer 

convenablement l'angle créé entre le cristal et la surface de la particule. Cette mesure 

a été répétée sur environ 40 cristaux et la valeur moyenne trouvée pour l'angle 6 est 

de 70°, avec un écart-type de ± 4.5°. 

Sur la ligure 34 a), b), c) et d), on a reporté les densités de cristaux mesurées sur les 

faces prismatiques de WC aux températures de recuit de 400 °C, 425 CC, 450 0C et 

470 °C respectivement. Il faut noter que la plage de mesure est très restreinte dans 

certains cas, car alors qu'aux temps de recuit courts on ne voit encore aucun cristal, on 

atteint très rapidement un temps où les cristaux se superposent et où la mesure devient 

difficile. Les grandes barres d'erreur reportées sur le graphique proviennent de cette 

difficulté de mesure, mais aussi des différences marquées que l'on observe d'un cristal 

à l'autre. Compte tenu de ces incertitudes, on remarque que pour les 4 températures 

considérées, le nombre de cristaux augmente de manière continue et linéaire, aussi 

longtemps qu'ils sont dénombrables, et ceci sans que l'on puisse noter un temps 

d'incubation significatif au début du processus. Le fait qu'if n'apparaisse pas de temps 

d'incubation notable pour la germination sur ces particules de WC indique que la 

formation des germes se lait ici de manière beaucoup plus rapide que dans le volume du 
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ruban. où Pabsence de sites favorables conduit à des temps d'incubation importants. 

Ainsi, on a un processus de germination qui diffère un peu d'un cas à Pautre: dans les 

rubans originaux, l'établissement d'une vitesse de germination slationnaire est lent 

puisque les embryons doivent être créés, alors que dans le cas des rubans contenant des 

particules, celles-ci facilitent la formation d'embryons et permettent une germination 

constante plus rapidement. 

De plus, aucune saturation n'a pu Ótre mise en évidence duranl le processus de 

germination, si bien qu'à chaque température ta transformation est caractérisée par 

une vitesse de germination constante. Celle-ci passe d'une valeur de 7.5 *107 

cristaux/m2s à 400 0C a 1.9-1011 crlstaux/m2s à 470 0C. 

De môme, la figure 35 a), b), c) et d) représente les tailles maximum des cristaux 

mesurées à 400 0C, 425 0C, 450 0C et 470 *C respectivement. On retrouve Id aussi 

une croissance continue et constante, doni la vitesse passe de 1 IO'11 m/s à 400 °C à 

2 -10'9 m/s à 470 0C. Ces cinétiques de croissance concordent bien avec les valeurs 

que Ton avait mesurées sur les rubans originaux (dans les limites de la précision 

expérimentale), et prouvent ainsi que la composition de base de notre alliage n'a pas été 

modifiée. 

Comme pour le ruban original, en utilisant une relation d'Arrhénfus, c'est-à-dire en 

représentant le logarithme de la vitesse de germination et de croissance en fonction de 

l'inverse de la température, on obtient une énergie d'actlvatlon apparente décrivant ces 

cinétiques. Pour la germination à la surface de WC, on obtient une valeur de 457 

kj/mot, tandis que Ia croissance est caractérisée par une valeur de 310 kj/mol. 

Comme on peut le relever clairement sur les photos de la figure 33, ces particules de 

structure hexagonale présentent un effet considérable d'anisotropie de la 

cristallisation. Les cinétiques sur ta face basale étant beaucoup plus lentes, Il a fallu 
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a) 

1 firn 

b) 

I I 
1 firn 
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I I 

1 firn 

Figure 33: Photos à plus fort grossissement de particules de WC obtenues par MEB 

(électrons secondaires) et sur lesquelles on aperçoit les cristaux indiqués 

par des flèches. 

a) Après 5 heures à 400 0C: tout début de la cristallisation, on distingue 

nettement 3 cristaux sur les faces prismatiques. 

b) Après 50 min. à 425 0C: cristallisation plus avancée, certains cristaux 

permettent de mesurer un angle 8. 

c) Après 5 min. à 450 0C: cristallisation uniforme sur les faces 

prismatiques, alors que sur la face basale (triangulaire) on n'aperçoit 

aucun cristal. 
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Figure 3{i; Diamètre maximum des cristaux qui apparaissent sur les faces 

prismatiques de WC pour différents temps de recuit, aux températures 

de: a) 400 0C, b) 425 0C. c) 450 0C, d) 470 0C. 
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avoir recours à des traitements thermiques beaucoup plus longs, de l'ordre de 20 à 30 

minutes à 450 "C, pour réaliser les mêmes mesures que sur les faces prismaIiques. 

Pour des temps aussi longs, ces dernières sont déjà complètement cristallisées el les 

cristaux formés sur ces faces débordent sur les faces basales. 

La cinétique de germination sur ces faces n'a été déterminé qu'à 450 "C, afin de pouvoir 

la comparer avec la cinétique des faces prismatiques. Les valeurs obtenues sur ces 

faces basales reflètent un échantillonnage moins grand el un nombre de mesures ptus 

faible el sont donc entachées d'une ptus grande Incertitude. Néanmoins, tes ordres de 

grandeur trouvés sont bien représentatifs. La vitesse de germination calculée sur 

l'ensemble de ces faces donne une. valeur de 2 -10," cristaux/m2s. soit environ 2 

ordres de grandeur ptus lente que la vitesse mesurée sur les faces prismatiques. La 

raison de celte grande diflérence entre les cinétiques de germination sur les laces 

prismatiques et basales sera expliquée plus loin, lorsqu'on examinera les interfaces 

qui se forment entre les plans de ce type de particule el le cristal formé N13B. 

3.4.2. Le carbure de tantaIB t TaC ï 

Les poudres de TaC dont nous nous sommes servi ont un spectre de taille étroit, avec 

une valeur moyenne de 0.9 um. Leur forme est bien facefée et se situe entre un cube et 

un parallélipipède reclangle; elles se présentent souvent dans le ruban sous forme de 

petits agglomérats. La figure 36 est une illustration de celle dispersion de particules de 

TaC telle qu'on la trouve dans le volume du ruban à l'étal coulé. Leur structure 

cristalline est cubique, avec un paramètre de maille de a = 4.44 A et correspond à un 

réseau cristallin pareil à la structure de NaCI. 
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I I 

1 //m 

FiQurn 3fi: Photo obtenue par MEB (électrons secondaires) et montrant la dispersion 

de particules de TaC de forme caractéristique dans un ruban à l'état coulé 

que l'on a attaqué chimiquement pour extraire un peu les particules. 

Deux exemples de cristallisation autour de ces particules de TaC pour la température de 

recuit de 450 UC sont donnés à la figure 37 a) et b). Dans ce cas aussi, il faut 

remarquer que les temps de recuit permettant une mesure adéquate des cristaux sont 

très restreints, ce qui nous impose de choisir des points très rapprochés. Par exemple, 

un recuit de 12 minutes à 450 0C crée déjà un bord continu cristallisé autour des 

particules où les cristaux se confondent. 

A 450 "C1 la densité de cristaux apparents à la surface et leur taille maximale sont 

reportées sur la figure 38 a) et b). Les vitesses de germination et de croissance 

correspondantes sont constantes et ne laissent apparaître aucune saturation en fin de 
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processus. A celte iempérature de recuit, ia densité maximale de cristaux atieini 3-d 

-101^ cristaux /m2 ' el la vitesse de germination donnée par la pente de la droite 

correspond à une valeur de 6 1IO10 cristaux Vm2S. La vitesse de croissance est quant à 

elle conforme aux valeurs trouvées précédemment puisqu'on obliem ici 4.5 -10" , U 

m/s. 

Comme précédemment sur les particules de WC. il a été possible de mesurer l'angle 0 

enire les cristaux et la face des particules TaC. Cette mesure a été faite sur quelques 

cristaux bien distincis et placés dans une situation favorable. La valeur moyenne 

obtenue est de Q = 66°. 

Remarquons encore pour terminer celle description qu'aucun eifel d'anisotropie n'est 

visible sur ce type de particules, et que chaque face donne une germination régulière ei 

uniforme. 

3 A ri I P carbure de titane f TiC ) 

Comme déjà relevé plus haut, les particules de TiC présentent quelques analogies avec 

celles de TaC. Tout d'abord, elles ont la même siruciure cubique avec un paramètre de 

maille très proche de 4.32 A. D'autre part, leurs enthalpies de formation sont voisines 

avec 188 kj/mol pour TiC. contre 144 kJ/mol pour TaC. Cependant, fail important. 

selon l'analyse faite par le lournisseur, la quantité d'oxygène peul aiteindre pour cette 

taille de poudre de 1.3 u.m en moyenne, une valeur maximale de 0.6% poids. Celle 

quantité élevée d'oxygène, que fon peut supposer être localisée en partie a la surface, 

doit êlre prise en considération dans l'inlerprélalion des résultais qui sera faite par la 

suite. Notons encore que la taille de ces poudres de TiC esi moins bien définie que pour 



-93 

a) 

b) 

1 /um 

Figure 37: 2 exemples de cristallisation après un recuit de 8 minutes à 450 °C sur 

des particules de TaC dispersées dans le ruban et que l'on a légèrement 

attaqué chimiquement, observés à fort grossissement dans le MEB 

(électrons secondaires). Quelques cristaux sont indiqués par des flèches. 
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Figure 38: a) Densité surfacique de cristaux observée sur la lace de particules de TaC 

pour différents temps de recuil à 450 6C. 

b) Diamètre maximum des cristaux observés sur TaC en fonction du temps 

de recuit à 450 0C. 
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TaC ou WC, avec des particules très fines et des morceaux plus grossiers. Dans le 

ruban, ces poudres apparaissent sous forme très arrondie, où les angles vifs ont 

disparus et les interfaces iormées soni bien souveni moins distinctes qu'auparavant. Un 

exemple représentatif de la morphologie observée est reporté à la figure 39, où celte 

particule a été observée au MEB dans le volume du ruban à l'état coulé. Cette figure esi 

instructive lorsqu'on la compare avec la figure 3S représentant les particules de TaC. 

et nous sera ulile pour expliquer les différences de cinélique de cristallisation 

observées entre ces 2 types de particules qui ont pourtant des paramètres 

cristallographiques voisins. On peut aussi remarquer que la forme ellipsoïdale de ces 

particules de TiC prête à confusion avec les cristaux qui apparaissent dans le volume du 

ruban. Oe plus, les cristaux formés à leur surface sont eux-mêmes moins distincts. 

Notons d'emblée que les cinéliques trouvées sont beaucoup plus lentes que sur TaC, 

particulièrement la vitesse de germination. Les tailles des cristaux mesurées après 

recuil à 450 "C pendant 15 à 50 minutes sont indiquées à la ligure 40 a). La viiesse 

de croissance correspondante est de 2 " IQ' 1 " m/s, soil environ 2 â 3 fois plus lente 

que celle mesurée sur TaC et WC. 

En raison des difficultés expérimentales évoquées ci-dessus, ta densité de cristaux n'a 

pu être mesurée raisonnablement que pour 2 temps de recuil. Ces 2 points sont 

reportés sur la figure 40 b), et la densité maximale mesurée se situe à environ 6 

-101 2 cristaux/m2. En supposant que la vitesse de germination est constante, comme 

c'était le cas précédemment et comme le laisse enirevoir la position de ces 2 points, on 

peut tracer une droite reliant ces points à l'origine et en déduire une valeur de la 

vitesse de germination. Le calcul donne 5 '10^ cristaux/m2s, ce qui est plus d'un ordre 

de grandeur plus lent que sur les particules de TaC. 
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Sur ces particules, aucune situation favorable permettant la mesure de l'angle 8 n'a été 

trouvée. 

3.4.4. La 2& phase du carbure de tunostène ( Vt^C ) 

Les poudres de W2C utilisées dans ce travail présentent la particularité d'être de 

grande taille, soit en moyenne entre 80 et 100 um, mais avec cependant un faible 

pourcentage de taille plus petite. Ainsi, les particules de taille utile et permettant 

d'être comparées avec les précédentes sont très rares dans notre ruban. De plus, les 

formes rencontrées semblent moins caractéristiques et plus diverses que dans WC. 

Figure 39: Exemple représentatif de la forme d'une particule de TiC telle qu'on la 

trouve dans le ruban à l'état coulé (photo au MEB avec le signal des 

électrons secondaires). 
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Figure 40: a) Diamètre maximum des cristaux observés sur TIC en fonction du temps 

de recuit à 450 "C. 

b) Densité surfacique de cristaux observée sur les laces des particules de 

TiC pour différents temps de recuit à 450 0C. 
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Cette phase du carbure de tungstène a une structure orthorhombique dont les 

paramètres de maille sont a •= 4.72 A, b = 6.03 A et c = 5.18 A et dont ta maille 

élémentaire contient 12 atomes. 

On se trouve à nouveau dans une situation proche de TiC où les cinétiques sont lentes et 

où les temps favorables à la mesure sont très restreints. Néanmoins, par analogie avec 

les mécanismes décrits sur d'autres particules el en raison de la linéarité des vitesses 

de croissance et de germination trouvées jusqu'ici, les 2 points reportés sur la figure 

41 a) et b} sont sullisanis pour avoir une bonne approximation des cinétiques. Sur la 

figure 41 a), la droite tracée entre l'origine et les 2 tailles de cristaux mesurées donne 

une vitesse de croissance de 3 "10"10 m/s. De même, sur la figure 41 b), la pente de 

la droite correspond à une vitesse de germination de 6 -108 cristaux/m2s, ce qui est 

environ 20 x plus lent que sur WC. 

Pour ces particules aussi, l'explication des cinétiques que l'on reporte ici sera donnée 

plus loin en relation avec l'étude des interfaces des cristaux N13B avec les plans de 

W2C. 

3.4.5 L'oxvde de silicium f SlO^ > 

L'étude de la cristallisation sur des particules de SiO2 bien observables est importante 

en rapport avec les expériences décrites précédemment. La mesure de l'efficacité de ces 

particules en tant que sites de germination hétérogène nous fournira des 

renseignements précieux pour l'interprétation des cinétiques mesurées sur les rubans 

sans particules, el plus particulièrement sur le ruban oxydé. En effet, si la 
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Figure 41: a) Diamètre maximum des cristaux observés sur W2C en (onction du 

temps de recuit à 450 0C. 

b) Densité surfacique de cristaux observée sur les faces des particules de 

W2C pour différents temps de recuit à 450 0C. 
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germination avail lieu de manière hétérogène sur ces rubans, on peut penser a priori 

que des impuretés d'oxydes telles que le SÌO2 seraient des sites privilégiés. Ainsi, 

connaissant l'efficacité de ces particules et les cinétiques de germination qu'on y 

trouve, on pourrait alors estimer la densité volumique de ces impuretés nécessaire 

pour expliquer les densités de cristaux que l'on a mesurées dans le volume des rubans. 

Dans ce but, deux types de poudre de SIO2 provenant de fournisseurs différents ont été 

utilisés pour êlre injectés dans les rubans. Elles son) caractérisées par des tailles 

différentes, jusqu'à 40 u.m dans un cas, alors que l'autre contient 90% de particules 

plus fines que 6 um. Les 2 types ont cependanl la môme structure hexagonale 

correspondant au " low quartz ". 

Dans les 2 cas. Ia densité de particules que l'on trouve à l'intérieur du ruban esl très 

faible, et le comportement face à la cristallisation est le môme. De plus, la forme 

arrondie el souvent ellipsoïdale de ces particules, de même que l'absence d'élémenl 

caractéristique de la particule que l'on ne trouve pas dans le ruban de base, ne facilite 

pas leur détection, Malgré ces difficultés expérimentales, plusieurs particules de SÌO2 

ont pu êlre mises en évidence sur des échantillons recuits à 450 0C. En observant 

successivement des rubans traités de plus en plus longtemps, et même pour des stades 

déjà avancés de la cristallisation volumique, aucun cristal germinò de manière 

hétérogène a la surface de ces particules n'a pu ótre observé. Dans ces conditions, nous 

avons choisi un traitement thermique le plus long possible, pour lequel nous avons 

observé un maximum de particules, ceci dans le but de donner une limile supérieure 

indicative pour la germination. En supposant que dans ce cas on observe au plus un 

cristal, el compte tenu de la surface totale mesurée, on peut affirmer que la vitesse de 

germination dans le cas de SÌO2 est de toute façon inférieure à 5 106 cristaux/rrrs. En 

l'absence de valeur plus précise, cette borne supérieure nous fournit tout de même une 

indication importante sur la faible qualité de germination de ces particules de S1O2. 
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§ 3.4.6. Résumé des mesures faites sur les particules dispersées 

Ainsi, les cinétiques de germination et de croissance de même que l'angle 6 qui ont été 

mesurés sur ces différentes particules â 450 °C peuvent être résumés à l'aide du 

tableau 4 suivant. 

Particule i 

WC 

face prismatique 

WC 

face basale 

TaC 

TiC 

W2C 

SiO2 

itesse de germination 

I6 |m3s-1J 

1.4 - IO1 0 

2.3 -108 

6.0 '10 1 0 

50 -109 

5.6 -10e 

£5 -106 

Vnesse de croissance 

U |m/s| 

5.5 - IO ' 1 0 

4.7 -IO"1 0 

3.5 - IO" 1 0 

2.7 -10 ' 1 0 

. . . 

Angle 0 

70°±4.5° 

66°±6° 

. . . 

. . . 

Tableau 4: Résumé des valeurs trouvées pour les vitesses de germination I et de 

croissance U, ainsi que pour l'angle B dans les cas où la mesure était 

possible sur les différentes particules injectées dans le ruban. 



Nous connaissons la viriti, non 

seulement par la raison, mais encore 

par le coeur. 

Pascal 

Chapitre 4 : Discussion et 
Interprétation des Résultats 



-1 02-

5 4 .1 . Les rubans or ig inaux cou lés à d i f férentes v i tesses 

L'étude de base de la cristallisation de l'alliage Ni-Si-B a porle sur 3 rubans de même 

composition, mais qui ont été obtenus à parlir de vitesses de trempe différentes 

correspondant à des vitesses de roue du me!t-spinner de 17, 26 et 36 m/s. Les 

cinéliques de crisiallisaiion de ces rubans ont été examinées après traitement 

thermique à différentes tempéralures situées entre 400 °C et 490 0C. Dans chaque cas, 

nous avons mesuré la taille et la densité des cristaux pour divers temps de traitement, 

cela afin de déterminer les vitesses de croissance et de germination à chaque 

température. Comme le montrent les ligures 14, 15 et 16 du chapitre précédent, on 

obtient pour les 3 rubans, ei à chaque température étudiée, une relation linéaire entre 

la densité ou la taille des cristaux et le temps. Cela signifie que dès le moment où le 

régime stationnaire s'est établi, les vilesses de germination et de croissance sont 

consiantes tout au long du processus de cristallisation et quelle que soit la température 

considérée. Le tableau 1 du chapitre précédent résume toutes les valeurs obtenues pour 

la vitesse de germination I et la vitesse de croissance U. Il faut remarquer que l'on 

observe bien quelques écarts ou incertitudes dus à l'erreur expérimentale d'une pari, 

mais aussi de légères variations de cinétique d'un ruban â l'autre provenant de la 

préparation. Ces imprécisions sont surtout remarquées sur les mesures des densités, 

et plus particulièrement aux températures les plus basses. Mais, placées dans le 

contexte général de la cristallisation aux dilférentes températures, on conslate que 

toutes (es valeurs obtenues à partir de ces 3 rubans se situent dans des plages bien 

délimitées et relativement ôtroiies, comme cela est représenté à la figure 17. Par 

exemple, dans la situation la plus délavorable, pour une température donnée, deux 

points mesurés varient au plus du simple au double, c'est-à-dire que la pente donnant 

les vilesses peut varier au plus d'un facteur deux entre les différents rubans. Par 

contre, aucune variation logique ne peut ótre établie en fonction de la vitesse de 

trempe, c'est-à-dire que la vilesse de trempe la plus lente ne donne pas lorcément lieu 

à la densité de cristaux ta plus élevée ou vice-versa. 



- 1 0 3 -

Le fail qu'il n'existe pas de correlation distincte entre la vitesse de trempe et les 

cinétiques de cristallisation, mais aussi le fait qu'aucune saturation n'apparaît en fin 

de processus, permet d'exclure une germination sur des sites qui auraient été créés 

pendant la trempe el seraient gelés dans la structure. En elfet, si la germination avait 

lieu sur de IeIs germes intrinsèques, étroitement liés à la structure de l'alliage, on 

s'attendrait à observer une variation nette de la densité avec la vitesse de trempe, 

comme représentée à la figure 42 a) dans le cas d'une densité élevée de sites 

disponibles, ou comme à la ligure 42 b) dans le cas d'une faible densité qui peut 

s'épuiser avant la fin de la transformation. 

Par contre, si la germination a lieu sur des impuretés ou inhomogénéités liées aux 

conditions de préparation, telles que l'atmosphère environnante ou la pureté des 

poudres utilisées, le nombre de cristaux ne va pas varier avec la vitesse de trempe. 

Dans Ie cas d'une telle germination hétérogène, Il n'est pas possible de la distinguer du 

cas homogène sur la base des vitesses constantes de germination et de croissance que 

l'on a obtenues. Comme nous le verrons par la suite, d'autres expériences sont 

nécessaires pour clairement distinguer ce cas hétérogène extrinsèque du cas homogène. 

Pourtant, une première indication importarne nous est lournfe par les valeurs des 

temps d'incubalion x* que nous avons obtenues sur les différents rubans examinés, 

avec et sans particules ajoutées. En eflet. les valeurs importantes de x* que fon avait 

relevées sur les rubans originaux (voir ligure 15), qui varient de 20 s. à 490 0C a 

21600 s. à 400 "C, permettent d'exclure une germination sur des impuretés ou des 

particules qui seraient des sites favorables, puisque dans ce cas, comme nous l'avons vu 

pour la germination à la surface de WC, les valeurs de i* sont 1res faibles ou même 

nulles. Cette différence observée au début du processus indique bien que dans le cas de 

la germination volumique. l'embryon cristallin doit être formé, comme dans le cas de 

la germination homogène, el que rétablissement d'une population stable de germes sur-

critiques nécessite un temps x" important, compte tenu de la stabilité de notre alliage. 

Par contre, on a pu con staler que celle période initiate transitoire était raccourcie ou 

disparaissait dès qu'on pouvait lavoriser la germination, soit par une diminution de 
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slabilitó {par exemple un changement de composition), soll par l'introduction de 

particules favorables à une germination hétérogène. 

•> 

b) 

Temps 

«beuc kMt 

«Imi« ttnjtmmt 

* itcMc rapide 

Temps 

Figure, 42: a) Variation de la densité volumique de cristaux si la germination avari 

lieu sur des slies pré-exlslants, formés pendani la trempe ei 

dépendant de la vitesse de refroidissement. Leur nombre est 

suffisamment grand pour obtenir une germination continue sans 

saturation. 

b) Variation de la densité volumique de cristaux si la germination avait 

lieu sur des sites pré-existants, formés pendant la trempe, mais en 

nombre limité, donnant lieu à une saturation lorsque ces sites sont 

épuisés. 
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L'uiilisalion des diagrammes de distribution de tailles pour dislinguer une germination 

homogène ou hétérogène est délicate et n'amène que peu de renseignements. Un tel 

diagramme de distribution, représentatif de ceux que l'on obtient pour d'autres 

traitements et d'autres températures, est représenté à la figure 19 a). Son 

interprétation est rendue plus complexe en raison de la présence d'un temps 

d'incubation x* en début de transformation, pendant lequel une distribution stable de 

germes se forme, el donc pendant lequel la vitesse de germination est dépendante du 

temps el croît jusqu'à sa valeur stalionnaire. La présence d'un tel temps d'incubation 

dans le cas de notre germination sur Ni-Si-B est évidente, si l'on considère les 

graphiques donnant la densité volumique de cristaux en fonction du temps pour le ruban 

V6 (figure 15). Comme nous l'avons déjà relevé, à chaque température, on remarque 

que la droite obtenue coupe l'axe du temps non pas à l'origine, mais en un temps 

caractéristique qui augmente quand la température diminue. Ainsi le nombre des 

premiers cristaux qui apparaissent esl diminué par rapport au cas stationnaire, et la 

distribution des tailles qui en résulte esl modifiée. Celle modification par rapport à une 

distribution homogène classique esl représentée sur la figure 19 b) el c), où l'on a 

utilisé des temps d'incubation de 6 et 8 minutes respectivement. Si ces "fillings" 

permettent bien de retrouver la torme générale de la distribution réelle obtenue, il 

apparai) toutefois que l'information que l'on peu) tirer d'une telle distribution n'est 

pas suffisamment précise pour pouvoir distinguer sans équivoque une germination 

hétérogène el une germination homogène comprenant une période transitoire. 

Les vitesses constantes de germination el de croissance que l'on a obtenues à chaque 

temperature montrent que le mécanisme de cristallisation esl caractérisé par l'absence 

de changement global de la composition chimique entre la phase vitreuse et la phase 

cristalline. On a donc affaire soit à une cristallisation de type euteclique, caractérisée 

par une diffuston chimique limitée, soit à une cristallisation de lype potymorphique, 

auquel cas la cinétique de transformation est contrôlée par le mouvement des atomes à 

l'interface. Toutefois, une élude approfondie de nos cristaux par microscopie 

électronique à transmission ne nous a permis de mettre en évidence qu'une seule phase. 
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Ia phase orthorhombique N13B (voir figure 2O)- L'aspect particulier des cristaux 

résulte de la présence de nombreuses macles. qui ont pu être mises en évidence par 

analyse des ligures de diffraction, et qui prouvent que la phase reste la même, mais 

avec un certain degré de désorientation d'un endroit à l'autre. Ainsi, notre 

cristallisation est belle et bien de type polymorph ique. 

Notons aussi que dans la gamme de températures étudiées, soit de 400 0C à 490 "C, les 

vitesses de germination et de croissance augmentent avec des températures de 

traitement croissantes comme le montrait la ligure 17. Le processus de transformation 

est donc activé Ihermiquement, et peut être caractérisé par une énergie d'aclivation que 

l'on obtient à partir d'une relation de type Arrhónìus. Par conséquent, en représentant 

le logarithme de la vitesse de germination I en fonction de l'inverse de la température, 

on obtient, à partir de la penle. Ia valeur de la somme AG m et AG*. soit respectivement 

l'énergie nécessaire à un atome pour franchir !"Interlace et l'énergie nécessaire à la 

formation d'un germe de taille critique. La valeur de AG01 peul ótre obtenue en utilisant 

le môme type de représentation pour la vitesse de croissance. Le tableau 5 résume les 

valeurs obtenues à partir de nos mesures des cinétiques pour les 3 rubans trempés aux 

dillérenles vitesses. A noter que les valeurs reportées dans,ce tableau ne correspondent 

pas à un même nombre de mesures: par exemple, le ruban trempé à la vitesse 

intermédiaire, et que l'on va utiliser dans la suite de cette Interpretation des résultats, 

a été étudié a 5 températures différentes. Pour les rubans trempés à vitesse rapide et à 

vitesse lente, on s'est contenté respectivement de 4 et de 3 températures de mesure. 

Comme on pouvait s'y attendre conformément aux cinétiques mesurées sur chacun des 

rubans, les valeurs obtenues tant pour la germination que pour la croissance sont très 

proches l'une de l'autre ei montrent une fois de plus que le même mécanisme régit la 

cristallisation dans les 3 rubans. 
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Type du ruban 

V4 

V6 

V8 

AGm + AG* (kJ/mol| 

avec l'écart-type 

766 ± 17 

781 ± 56 

761 ± 37 

AGm [kj/moll 

avec t'écart-lype 

262 + 9 

274 ± 10 

280 + 13 

AG' |kJ/mol] 

avec l'écart-type 

504 ± 19 

507 t 57 

481 ± 39 

Tableau 5: Ensemble des énergies d'activation mesurées pour la germination et la 

croissance sur les 3 rubans de base V4, V6 el V8. 

Des valeurs de cel ordre de grandeur ont souvent élé reportées dans la littérature pour 

la cristallisation des verres métalliques [103.79] et la croissance des crislaux 

[104,78). De plus, un Iravail récent sur un alliage Ni-Si-B de composition proche à 

celui-ci. étudié par calorimetrie différentielle a conduit a une valeur de 490 kj/mol 

pour la transformation globale [105). Cette valeur est un peu supérieure à celle que 

l'on oblient pour la transformation globale à partir de nos mesures de germination et de 

croissance. En effet, en utilisant la relation suivante (104) qui permet d'obtenir 

l'énergie d'activation AG C de la transformation globale à partir des énergies 

d'activation de germination AGm + AG* et de croissance AG m (lorsque la croissance et 

la germination sont linéaires): 

AGc = ï{(AGm + A<H + 3AGm} 

On obtient avec nos mesures une valeur de AGC = 400 kj/mol. 

Touiefois, cette analyse appelle le commentaire suivant: Une relation de type Arrhénius 

ne s'applique de manière stride uniquement si tes termes pré-exponentiels Ug et IQ1 

de même que les termes d'énergie AG m et AG*. sont indépendants de la température. 

Or. dans le cas de la germination el de la croissance, cette condition n'est pas 

strictement vérifiée puisqu'il existe une dépendance en température au travers du 
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terme pré-exponentiel de fréquence, de l'énergie d'interface y el du terme AGV contenu 

dans AG*. Cependant, si l'on applique la loi d'Arrhénius de manière locale, sur une 

plage de température restreinte, l'influence de ces termes dépendant de la temperature 

sur la courbe obtenue sera faible et permettra donc d'en déduire un bon ordre de 

grandeur de l'énergie d'activation. Par contre, toute extrapolation sur une plage de 

températures plus étendue n'est pas permise el peut conduire à des résultats erronés 

en raison de cette dépendance. En particulier, il n'est pas possible dans ce cas de 

déduire une valeur du terme pré-exponentiel a laquelle on puisse donner une 

signification physique. Il faut aussi remarquer que les valeurs d'énergie d'aclivalion 

mesurées correspondent à la transformation globale et ne permettent pas de détecter ou 

de décrire la présence (la superposition) de plusieurs mécanismes . Dans ce cas, la 

théorie classique de la germination donnerait une description simplifiée des cinétiques 

et il se pourrait que d'autres mécanismes soient compris dans le processus global. 

Le ruban V6, que l'on va utiliser par la suite pour te comparer avec les rubans 

contenant les particules, a ôlé étudié a 5 températures différentes, el la valeur de 

l'énergie d'aclivalion associée a la transformation peut être obtenue à partir de la 

figure 43. Compte tenu des erreurs de mesure qui entachent chacun des points ( les 

barres d'erreur sur la figure correspondent a !'écart-type sur les vitesses), on 

remarque qu'il est possible de tracer une droite approximative les liant et dont la pente 

correspond à une énergie d'aclivalion de 781 kj/mol, soil l'énergie d'aclivalion 

correspondant à la germination. Les mesures analogues des vitesses de croissance aux 5 

températures considérées permettenl d'obtenir une valeur pour l'énergie d'aclivalion 

de croissance (voir ligure 44) de 274 kj/mol. De ces 2 valeurs on peut déduire la 

valeur de l'énergie d'activation AG* nécessaire à la lormaiion d'un germe de taille 

critique: celle-ci vaut 507 kj/mol pour la germination sur ce ruban. 
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Temperature inverse 1/T [I /K] X 10° 

Figure 43: Représentation de type Arrhénius du logarithme de la vitesse de 

germination l mesurée sur le ruban V6 en fonction de l'inverse de la 

température. La pente de la droite donne la valeur de (AG* +AGmKR qui 

correspond dans ce cas à une énergie tfactlvaiion de 781 kJ/mol. 

Sur la ligure 43. indépendamment des erreurs reportées, on remarque que les points 

ne sont pas parfaitement alignés. Celte déviation par rapport à la loi d'Arrhénîus 

(idéale) s'explique par le fait que AG* varie quelque peu avec la température T. En 

etfet, AG* peut s'écrire dans le cas de la germination homogène: 

A G * = - ^ -
A G . 

où les 2 termes y el AGV sont fondions de la température, comme le montrent les 

expressions proposées par Thompson et Spaepen (85): 
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•15r 

3 - « • 
e 

1.3 1.4 1.5 

Temperature inverse 1/T [l/K] X 1(V* 

Figure 44: Représenialion de lype Arrhénius du logariitime de ta vitesse de croissance 

U mesurée sur le ruban V6 en (onction de l'Inverse de la temperalure. La 

pente de la droite correspond à une valeur d'énergie d'activaiion de 

274 k j / m o l . 

y= . . " f T, 

V N ^ 

&GV = 
2 AH f AT, T, 

T 1 + I 

avec: - a m = facteur numérique dépendant de la structure 

- N - nombre d'Avogadro 

- V « volume molaire 

- A H | = chaleur latente de fusion molaire 

- Tf - T / T, 

-AT r o (T, - T ) / T f 
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En pronani txm = 1. V = 6.25 -10"b mJ /mol el AH) = 1.2 R.T|. on oblient grâce à ces 

formules une valeur moyenne de AG* sur l'intervalle de 400 "C • 425 "C qui est de 

271 kj/mol, tandis que sur l'intervalle 470 "C • 490 "C, on oblient 393 kj/mol. Ces 

valeurs sont inférieures à celles que l'on avail obtenues par nos mesures (480-510 

kj/mol), ce qui s'explique par les différentes approximations que l'on fait dans ce 

calcul. Ainsi, l'expression utilisée dans ce calcul montre que pour ces 2 intervalles, 

séparés par environ 70 K, la valeur de AG* pour les températures supérieures est 

augmentée par un facteur 1.45 ou encore d'environ 120 kj/mol. Il est dès lors évident 

que si l'on choisit des températures de mesure rapprochées, et compte lenu des 

inévitables incertitudes de mesure, cette différence fiée à la variation avec la 

température va devenir invisible. En tenant compte de ce rapport entre les valeurs de 

AG* à basse température el â haute température, on peut alors tracer 2 segments de 

droite, tels que ceux de la ligure 45, qui rendent compte de celte varialion et qui 

permettent d'expliquer la courbure obtenue. 

Ces mesures (ailes sur une plage de température de AT - 9 0 K mettent en évidence une 

lois de plus la prudence avec laquelle on doit utiliser une loi de lype Arrhénius qui, de 

manière stricte, ne s'applique pas si le terme d'énergie dans l'exponentielle varie avec 

la temperature. Elle permei cependant de donner une bonne valeur approximative de 

manière localisée et sur des domaines de température restreints. D'ailleurs, celle 

dépendance de AG* avec la température est dans bien des cas négligée ou n'apparaît pas 

clairement en raison du domaine restreint d'étude ou des incertitudes expérimentâtes. 

Ces constatations préalables nous conduisent a prendre les precautions suivantes lors 

de l'utilisation des énergies d'activallon: Tout d'abord, les valeurs calculées seront 

toujours accompagnées d'un écart-type assez important pour rendre compte des 

variations possibles- Par ailleurs, lorsqu'on désire comparer les mécanismes se 

déroulant sur différents échantillons, il est impératif de prendre les énergies 

d'aclivation obtenues à pariir de mesures faites à des températures semblables. 
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Temperature inverse 1/T [ I / K ] X 1fr-1 

Figure 45: Même représentation qu'à la figure 43, mais où les 2 segments de droite 

tracés résultent de la variation de AG* avec la température et expliquent 

la légère courbure observée. 

S 4.2. Germination sur les particules de WC dispersées 

Compie tenu des remarques (ailes, il est maintenant possible d'exploiter les 

expériences qui ont été réalisées sur les particules de WC. L'introduction de ces fines 

poudres permet en effet de provoquer une germination hétérogène à l'intérieur du 

ruban dont on maîtrise tous les paramètres, â savoir les cinétiques de germinaiion et 

de croissance et Tangle 6 défini plus haut. A pad ir de ces cinétiques, les énergies 

d'aclivation de germination el de croissance ont été déterminées comme auparavant à 
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pnrtir des mesures faites à 4 temperatures différentes. 400 0C, 425 0C, 450 °C et 

470 "C. 

Premièrement, l'énergie d"activalion pour la croissance autour de ces particules de WC 

est de 310 kJ/mol avec un écart-type de 27 kJ/mot. ce qui esl lout à lait comparable à 

la valeur de 274 kJ/mol obtenue sur le ruban original. Cette similitude montre bien 

que le mécanisme de croissance n'a pas varié d'un cas à l'autre, et en particulier que la 

composilion dans le volume du ruban n'a pas changé suite à l'introduction des 

particules. 

Deuxièmement, l'énergie d'aclivation globale pour la germination est de 455 kJ/mol 

avec un écart-type de 20 kJ/mol, ce qui nous permei de tirer la valeur de AG' sur 

WC. On obtient: 

AGnôléro ( W C ) * 1 4 5 k J / m o 1 * 3 4 w / m o 1 

or AGJ1 0 1 6 1-Q = f(9> AGj 1 0 0 1 0 , ce qui nous permei d'établir la valeur de AG^0010 

correspondant à la germination homogène connaissant f(6). Or l'angle 6 a pu être 

mesuré valablement sur 40 cristaux et donne la valeur moyenne: 

6 W c = 70° ± 4.5° 

d'où I OwCÌ - °-253 ± 0 0 5 

Ce qui conduit à la valeur: 

A C 4 m o • 5 7 3 k J / m o t 

avec une incertitude considérable puisqu'elle esl obtenue à partir de l'écart-type sur 

AG' (WC) que Ion doit aussi diviser par f(6). On obtient ainsi une valeur supérieure 

de 860 kJ/mol. et une valeur inférieure de 365 kJ/mol. Sur le ruban original <V6). 
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les cinétiques, mesurées aux quatre mêmes températures que sur WC, donnent une 

énergie d'activation globale de 713 kj/mol, qui nous permei de déduire: 

o r i g i n a l (V6> " 4 3 9 k J / m o 1 ± 5 4 k J / m o 1 

O 

-8 
SG 

3 

I 

1000 . 

BOO 

600 

400 . 

200 

AG* , = 573kJ/mol 
homogene 

valeur max. 660 kJ/mol 

valeur min. 365 kJ/mol 

AG»rig(V6) 

439 kJ/mol 

±53 kJ/mol 

B 

Figure 4Q: Schéma reprêsentani tes valeurs obtenues pour AG* sur le ruban original 

V6 et pour AG' dans le cas homogène, déterminé a partir des mesures sur 

WC. 
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Ainsi, môme si les 2 valeurs obtenues pour AGj10010 et A ( ^ r j ( n a ( (V6) sont bien 

diiférentes el l'écart enlre elles de 134 kj/mol, les conclusions que l'on peut tirer de 

celle expérience soni quelque peu limitées par les grandes incertitudes qui 

accompagnent ces valeurs. En effet, comme le montre la figure 46, le domaine des 

valeurs possibles pour ACLrj j n Q | (V6) tombe entièrement dans la gamme des valeurs 

possibles pour AG n ^ n . En dépit de cette situation, on peul tirer des renseignements 

utiles à partir de cetle élude sur les particules de WC qui nous permei de resserrer les 

cas possibles de germination. En considérant toujours les domaines d'incertitude de 

AG* sur la figure 46. on constate que môme dans le cas extrême où la vraie valeur de 

^G0riqinaI serait très basse (dans le domaine possible) et Inversement la vraie valeur 

de AG'homo t r e s élevée, de Tordre de BOO kJ/mol, on obtiendrait un rapport de 

AG01^ j i sur AGf10010 de Tordre de 0.5. Une telle valeur correspondrait à un angle 9 

caractéristique de la germination de Tordre de 90e, valeur minimate possible associée 

à la germination sur le ruban original. Cet angle 6 égal ou supérieur à 90e est 

notablement plus élevé que ceux mesurés sur des particules de carbures telles que WC 

ou TaC. Il est dès lors possible d'exclure loule germination hétérogène sur de tels siles 

qui conduiraient à de faibles angles 6. Par contre, à supposer que la germination soit 

elfectivement hétérogène, on peut alors affirmer que celte valeur élevée de 6 

correspond bien à un composé dont la qualité en tant que germe est faible. En effet, cette 

valeur élevée de 6 équivaut à une valeur faible de cos 0 c'est-à-dire à une faible 

différence enlre les énergies d'inlerfaoe, d'une part de la phase amorphe avec la 

particule et d'aulre pari du cristal formé avec la particule. Cetle situation esl 

uniquement possible si l'interface cristal-particule est très désordonnée, du même 

type que le désordre régnant à l'interface amorphe-particule. Un tel type d'interface 

est surtout envisageable si la structure du site de germination est compliquée et ne 

permet pas de trouver des plans de coïncidence enlre les 2 structures. En examinant 

tous les sites de germination potentiels pouvant se trouver dans notre ruban el 
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préseniani ce genre de structure, on pense naturellement aux oxydes qui ont une 

stabilite élevée pour 2 éléments, le Si et le B1 composant notre alliage. 

Les résultats obtenus à partir de la présente expérience sur WC ne nous permettent 

cependant pas de trancher de manière définitive entre une germination homogène el une 

germination hétérogène sur des sites de faible qualité avec un angle de germination 

correspondant élevé et qui conduirait donc a des énergies d'aclivalion proches du cas 

homogène. Ceci nous amène à examiner et a analyser les résultats obtenus sur le ruban 

contenant les particules de SiOg dispersées et sur le ruban ayant subi une oxydation et 

qui vont nous permettre de mieux cerner Porig ine de notre germination. 

S 4.3. L'expérience sur lea particules de SIO^ dispersée» 

Afin de mieux situer l'elficacité des petites impuretés d'oxydes qui pourraient 

effectivement se trouver à l'intérieur du ruban, nous avons injecté volontairement de 

petites particules de SiOg. En essayant de quantifier la germination a la surface de ces 

particules, comme nous l'avons fait sur WC, nous pourrons alors donner une bonne 

estimation de ta densité d'impuretés qui serait nécessaire pour expliquer la densité 

volumique de cristaux que nous avons mesurée dans le ruban original, en supposant que 

la germination est hétérogène. Remarquons d'emblée que même en utilisant une quantité 

élevée de poudre pour laire le mélange, seule une faible densité de particules de SiÛ2 a 

pénétré dans l'alliage et a pu être observée. Ceci montre à quel point il est difficile de 

faire pénétrer et de maintenir de telles particules à l'intérieur du lingot et nous 

monne déjà que la densité d'impuretés ou de petites particules de ce type dans le ruban 

original doit être faible. De plus, pour qu'elles puissent être considérées comme sites 

de germination hétérogène, il taut que ces impuretés aient une taille minimum au 

moins égale au rayon critique du germe. Mais leur taille maximale doit être malgré tout 

limitée puisqu'elles n'ont pu être mises en évidence par microscopie électronique à 

transmission. 
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Ainsi, comme dans le ruban contenant du WC, nous avons recherché des particules de 

SÌO2 bien visibles, et essayé d'observer des cristaux à leur surface après différents 

traitements thermiques. Malheureusement, même après des traitements de longue 

durée, il n'a pas été possible d'observer clairement el sans équivoque un crislal ayant 

germinò de manière hétérogène sur cas particules. Par conséquent, nous n'avons pas pu 

établir une vitesse de germination de manière précise, ni pu mesurer un angle 0 sur 

ces particules comme cela a été tait sur WC par exemple. Néanmoins, les observations 

faites sur les particules de SÌO2 dispersées permettent d'affirmer que las cinétiques de 

germination y sont très lentes. En observant la surface d'un bon nombre de particules 

après des traitements à 4SO 0C, on a pu fixer une limite supérieure pour la densilé de 

cristaux à N5 o 9,0 -109 /m2 , valeur qui correspond à une vitesse de germination de 

l j » 5 '1O6 /m2s. Même en l'absence de valeurs clairement déterminées pour la 

vitesse de germination, on obtient ainsi une indication précieuse sur la faible qualité de 

S1O2 comme site de germination. En prenant comme densilé de cristaux sur SÌO2 le cas 

le plus favorable, à savoir cette valeur maximale N5 - 9.0 -109 /m2 , on peut montrer 

que môme dans ces conditions la densilé volumique de cristaux mesurée sur les rubans 

originaux ne peut s'expliquer par une germination sur de petites particules 

nanométriques de SIO2. En effet, en reprenant l'hypothèse falle auparavant que l'on 

dispose de petites particules de SiOg de environ 1 nm de diamètre dans le ruban, on 

peut alors calculer le nombre de cristaux par particule en multipliant sa sudace S par 

la densilé surtacique de cristaux N5 mesurée sur les faces de S1O2. d'où: 

S • N5 s 4TÏ ( 0.5 -10 " 9 ) 2 • 9.0 -109 cristaux/part. S 2.8 - Î 0 ' 8 cristaux/part. 

Or, la densité de cristaux maximale dans le volume et à 450 "C était d'environ 2 -1017 

cristaux/m3 . pour laquelle aucune saturation n'était visible. Donc si la germination a 

lieu effectivement sur des sites hétérogènes, on peut estimer que leur densité est d'au 

moins 6 - i o ' 7 sites /m3 el pour expliquer la densité volumique de cristaux que l'on 

observe, il faudrait une densité volumique de particules d'au moins: 
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6 I O 1 7 I 2.8 IO ' 8 2 2 10 2 5 pari. / m3 

En estimant qu'une de ces particules d'une taille de 1 nm contient 30 molécules de 

SÌO2. celle densité représenterait une quantité plus grande ou égale à 6 -1026 atomes 

de Si sous forme de SiO2. Sur le nombre lotal d'atomes de Si contenu dans l'alliage par 

unité de volume, ce nombre représenterait une proportion égale ou supérieure a 9% 

des atomes de Si formant l'oxyde SiC^- Cette proportion, nécessaire si elle devait 

expliquer la germination volumique, est nettement trop élevée par rapport à la faible 

densité de particules que l'on pourrait avoir piégées lors de la labricalion du ruban. 

Inversement, nous dirons plutôt que st une faible densité de particules de SiOg est 

effectivement contenue dans nos rubans, et compie tenu de leur laible efficacité en 

temps que germes, elles doivent jouer un rôle négligeable sur la transformation 

globale. 

Ainsi, comme la densité volumique de cristaux mesurée sur les rubans originaux ne 

peut être expliquée par une germination sur des particules de type SiO2, en raison de 

leur faible eflîcacité, la germination sur ces rubans serait compatible avec une 

germination homogène. 

S AA. Cristallisation sur le ruban oxvdé 

Les mesures faites sur le ruban obtenu à partir de l'alliage coulé sous atmosphère 

partielle d'air, dans le but de provoquer une oxydation interne, nous permettent de 

tirer des conclusions â partir des indications et mesures suivantes: 

1°) la phase cristalline qui apparaît; 

2") les vitesses de croissance mesurées aux différentes températures; 

3") les vitesses de germination mesurées aux différentes températures; 

4°) l'énergie cTactivation que l'on peut associer à ces processus de germinaiion et de 

croissance. 
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Tout d'abord, en examinanl par rnicroscopie électronique à transmission les cristaux 

qui apparaissent dans ce ruban, on remarque que leur morphologie n'a pas varié par 

rapport au ruban original. Ensuite, en analysant ces cristaux par diffraction 

électronique nous avons retrouvé la même phase N13B de structure orthorhombique, 

présentant un aspect fortement macie. Ainsi, quelque ait été l'effet de l'oxygène sur 

notre ruban, et même s'il y a un faible changement de composition, la phase cristalline 

qui apparaît reste inchangée, et surtout aucune deuxième phase, telle qu'un oxyde par 

exempte, n'a pu être mise en évidence. 

Les cinétiques de germination el de croissance, mesurées dans le cas de ce ruban à 3 

températures de recuit différentes, soni dans tout les cas plus rapides que celles 

trouvées sur le ruban original trempé à ta même vitesse. Les rapports des vitesses de 

germination et de croissance entre le ruban oxydé et le ruban original sont reportés 

dans le tableau 3. En faisant une moyenne sur les 3 températures considérées (ce qu'on 

peut faire puisqu'il n'y a pas de variation continue avec la température), on constate 

que la vitesse de germination est multipliée par un facteur 4.1. alors que la vitesse de 

croissance est augmentée quam à elle d'un facteur 2.3. Comme le montre la figure 29, 

ces cinétiques plus rapides ne peuvenl pas être attribuées à l'incertitude 

expérimentale, et les droites correspondantes se situent nettement au-dessus des 

valeurs obtenues pour les 3 rubans originaux trempés à différentes vitesses. 

En se rappelant que la phase cristalline obtenue dans ce ruban est la même que sur les 

rubans précédents, l'augmentation de vitesse de croissance observée ne peut être 

attribuée à un nouveau type de cristallisation qui reste polymorphique. Cependant, elle 

peut se comprendre en considérant les perturbations et les modifications provoquées 

sur la composition el rarrangement atomique par la présence de l'oxygène. Pour juger 

de l'effet de l'oxygène introduit dans l'alliage à haute température, il faut examiner la 

réaction chimique qu'il peut provoquer avec, par exemple. Ie Si en solution dans la 

matrice de Ni, pour former un composé tel que S1O2. L'oxyde de silicium SÌO2 étant un 

composé très stable, son énergie libre de formation est élevée, de l'ordre de 



•1 2 0 -

AGformation " ~ 6 2 0 k J / m o 1 à la température considérée de 1300 0C. si bien que la 

reaction; 

Sì + 2 0 " A S i O 2 

est fonemenl déplacée vers la droite. Ceci implique que l'introduction d'oxygène dans 

notre système de coulée entraîne lorcémenl la formation de molécules de SiO2- Ces 

petites particules qui se lormenl dans ralliage à l'état liquide ont de toute évidence une 

faible atlinilé avec les éléments métalliques en raison de leur grande stabilité. D'autre 

pan, différentes expériences portant sur l'étude des interfaces céramiques-métaux 

montrent que l'énergie d'interface correspondante est élevée et en particulier que les 

oxydes mouillent très mal les métaux |106,107,108|. Notre propre expérience, où 

l'on a tenté d'injecter différents types de particules à l'intérieur du volume de notre 

ruban (voir tableau 3 ), confirme la difficulté qu'il existe à maintenir des oxydes de 

stabilité élevée à l'intérieur du ruban. Ces différents arguments nous conduisent à 

affirmer que dès leur lormatkin, les molécules ou fines particules de SiO2 vont être 

rejetées vers la surface extérieure ou vont surnager sur la surface supérieure en 

raison de leur faible densité. 

La formation de SiO2 dans les rubans originaux coulés sous atmosphère contrôlée est 

certainement marginale en raison de la faible concentration d'oxygène, et ne va pas 

modifier ta composition de base de notre alliage. Par contre, pour l'alliage coulé sous 

1/2 atmosphère d'air, la plus grande quantité d'oxygène disponible peut entraîner une 

formation de SiO2 plus importante, et provoquer ainsi un appauvrissement de l'alliage 

de base en Si. Le changement de composition qui en résulte, môme s'il est léger, permet 

d'expliquer le changement de vitesse de croissance constaté sur le ruban coulé sous air. 

En effet, cette variation de composition va se répercuter sur l'arrangement atomique de 

noire alliage, et la mobilité des atomes en sera bien sûr alfeclée. Dans le cas présent, 

celte mobilité est facilitée puisque la vitesse de croissance, contrôlée ici par la 

mobilité des atomes a !'interlace, est augmentée par un facteur 2.3. Remarquons que 

d'autres études, ponant sur la cristallisation d'un système d'alliages dont les 
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d'autres études, portant sur la cristallisation d'un système d'alliages dont les 

compositions sont voisines, onl permis de mettre en évidence la sensibilité de la vitesse 

de croissance des cristaux avec la composition de fatliage [32,39]. 

Ce changement de composition occasionné par la formation de SÌO2 va aussi avoir une 

incidence sur la stabilité thermique de noire alliage. Celle-ci est mesurable au travers 

de fa facilité de germination: pour l'alliage Nl7gSÌ7&^7 qui nous occupe. Ia diminution 

de la concentration de Si provoque une augmentation de la vitesse de germination par un 

(acteur 4.1, el diminue donc la stabilité thermique de l'alliage original. Ce 

comportement est conforme aux études réalisées par Donald et Davies {30] sur le 

système ternaire Ni-Si-B, pour lequel ils ont déterminé les températures de 

cristallisation Tx. 

Le changement de composition nécessaire pour provoquer une telle variation des 

cinétiques peut être estimé de la manière suivante: Dans le cas d'une germination 

constante el croissante en fonction du temps, Ia fraction volumique transformée X 

(lorsqu'elle est faible) suif une relation du type : 

X o I u 3 I 4 

Ainsi, pour les cinétiques de germination et de croissance rapides que l'on rencontre 

sur ce ruban, la cristallisation d'une fraction donnée de volume est obtenue environ 3 

fois plus rapidement que sur le ruban original. Pour obtenir des cinétiques semblables 

sur les 2 rubans, il faudrait augmenter la température de recuit du ruban original de 

8 °C environ, compte lenu des variations de cinétiques que fon a mesurées avec la 

température- En utilisant le diagramme ternaire proposé par Donald et Davies, on 

remarque que la diminution de 1% atomique de la concentration de Si suffirait à 

expliquer une baisse de 8 à 10° de la température de cristallisation. Ce changement de 

composition de 1% atomique de Si, conduisant à un alliage contenant 6% atomique de 

silicium, paraît lout à fait compatible avec l'expérience réalisée et montre que reffet 

de l'oxygène peul être bien prononcé. 
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Selon celle interprétation, l'augmentation des vitesses de germination et de croissance 

par des (acteurs respectivement de 4.0 et 2.6 est due uniquement au changement de 

composition provoqué par la formation d'oxyde et correspond à la germination dans un 

ruban appauvri en métalloïde. Contrairement à ce qui était initialement prévu, le 

mécanisme de germination n'est pas modifié par rapport au ruban original dans te sens 

où les petites particules d'oxyde qui se forment ne participent pas à la germination en 

tant que siles privilégiés. Le fait que l'on trouve le même type de germination sur les 2 

rubans se reifste dans les énergies d'aclivalion calculées: en elfet, ia valeur de AG* 

trouvée sur le ruban oxydé est de 461 kj/mol el peut ótre considérée comme semblable 

a celle de 439 kj/mol correspondant au ruban original, la différence ne pouvant en 

aucun cas être significative, compte tenu des Incertitudes expérimentales. 

Dans l'analyse faite ici, nous n'avons pas tenu compte des 2 facteurs suivants: 

premièrement du rôle que pourrai! jouer l'oxygène restant en solution dans l'alliage, el 

deuxièmement du fait que les particules de SIO2 qui se forment n'ont peut-être pas le 

temps de s'échapper vers la surface de Palliage en raison de la vitesse de trempe élevée. 

Dans les sections qui suivent, nous allons montrer qu'aucun de ces facteurs ne permei 

d'expliquer la densité maximale de cristaux observée a la température de trailemenl la 

plus élevée. 

Connaissant l'énergie libre de formation du composé SÌO2. on peut évaluer la 

concentration d'oxygène en équilibre avec le silicium el le silica dans la matrice de 

nickel. A la température de formation de notre alliage, soit environ 1300 °C, on trouve 

une concentration maximale d'oxygène en solution de l'ordre de 3 10 ' 1 0 à partir de la 

relation: 

X (SiO2) f AG f w m . , i o n \ 
7 = C X P HT 

X ( S i ) X (O) ^ K I > 

Si l'on trempe maintenant ce lingot rapidement par melt-spinning. on oblient un ruban 

sursaturé en oxygène, puisque cette concentration de 3 - l u " 1 0 est bien supérieure à la 
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conceniration d'équilibre à tempôraiure ambiante. Pendani les Iraitements thermiques 

entre 400 °C et 490 0C, ces alomes d'oxygène en solution qui représentent une densité 

volumique d'environ 3 -1019 alomes/m3 vont précipiter. Comme la sursaturation est 

la plus élevée par rapport au silicium, il pourra alors se former des molécules de SÌO2 

qui vont s'associer entre elles pour former de petits précipités plus stables. On 

remarque alors finalement que quelle que soit leur taille, leur densité volumique sera 

toujours intérieure â 101° /m3. Ainsi, en se rappelant le calcul lait dans la section 

précédente, qui montrai! qu'il fallait une densité de particules d'au moins 2 -1025 /m3 

pour expliquer la densité volumique mesurée sur les rubans originaux, il esl évident 

que la densité d'oxydes obtenue à partir de l'oxygène en solution esl Irop faible pour 

expliquer notre germination, compte tenu de l'efficacité médiocre de ces précipités que 

nous avons établie dans la section précédente. 

Après avoir discuté les résultats obtenus à partir de ces expériences successives, 

quelles sont finalement les conclusions que fon peu) tirer sur le mécanisme de 

germination ? Rappelons tout d'abord, selon ta suite logique de nos expériences, quels 

sont les différents cas que nous avons pu exclure. Tout d'abord, les rubans trempés à 

différentes vilesses nous ont enseigné que la germlnalion n'est pas due à des germes 

pré-existants, gelés dans la structure. Ensuite, les mesures faites sur les particules de 

WC nous ont permis d'établir une valeur d'énergie d'activation correspondant au cas 

homogène, el qui s'est avérée être proche ou égale à la valeur mesurée sur le ruban 

original. Enfin, les expériences réalisées sur le ruban oxydé et sur celui contenant des 

particules de S1O2 ont montré que reffet de l'oxygène, soll en solution dans l'alliage soft 

sous forme d'oxyde, ne permettait pas d'expliquer l'origine de la densité volumique de 

cristaux mesurée sur nos rubans. 

Ainsi, nous pouvons maintenant exclure toule possibilité de germination hétérogène sur 

dos embryons ou des parlicules de laille sur-critique dont les surfaces seraient tes 

sites privilégiés pour la germination. De tels sites n'ont d'ailleurs jamais pu être mis 

en évidence sur nos rubans, ni par microscopie électronique, ni par mesure des 
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cinétiques qui ne prôsenieni aucune saturation. Dans le cas de nos rubans, nous 

parlerons donc de germination uniforme, dans le sens où les cristaux apparaisseni 

macroscopiquemenl de manière aléatoire el uniformément distribués dans le volume, 

mais aussi dans le sens où les cinétiques de germination et de croissance sont 

constantes, après une période initiale transitoire, à chaque température considérée. De 

plus, nous définissons une germination uniforme pour bien la distinguer de la 

germination homogène ielle que la définit la théorie classique de Becker-Döring ou 

Volmer [34]. Car, môme si aucun site sur-critique n'est responsable de la 

germination, cela ne signifie pas que chaque atome a une égale probabilité de former un 

germe comme le prévoit la Ihéorie classique. Dans un matériau réel, tel que celui que 

l'on obtient par solidification rapide, on s'éloigne de toute évidence de ce modèle idéal, 

car on ne peut prétendre que la distribution des atomes est suffisamment uniforme et 

aléatoire pour que chaque atome soit un site équiprobable pour la germination. En lait, 

dans l'arrangement global des atomes, on pourra toujours trouver localement un ordre 

a courte distance où la disposition des atomes est plus favorable à un réarrangement 

cristallin. De plus, comme nous l'avons vu, noire ruban conlient un certain nombre 

d'impuretés de taille atomique ou moléculaire qui pourront Jouer un rôle de catalyseur 

difficilement quantifiable pour la germination, bien qu'elles soient de taille inférieure 

au rayon critique. Pour ces différentes raisons, nous parlerons plutôt de germination 

uniforme que de germination homogène au sens classique. 

g 4.5. Cristallisation sur les surfaces des rubans 

Comme il a été montré sur les figures 12 et 13 du chapitre précédent, la 

cristallisation dans le volume est accompagnée d'une cristallisation Importante sur les 

2 surlaces du ruban. Cet effet de cristallisation prononcée à la surface de rubans 

amorphes a été observé pour de nombreux systèmes et de manières diverses, soit sur 

l'un des bords seulement, ou sur les deux simultanément, comme nous l'avons relevé en 
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détail dans l'iniroduclion. Dans le cas de noire alliage Ni Si-B, elle apparaît de 

manière très régulière et praliquemenl symétriquement sur les 2 faces du ruban. Elle 

apparaît le plus clairement à la lempéralure de recuit de 400 0C, température à 

laquelle la germination dans le volume est lente et où les cristaux en surlace sont 

proportionnellement beaucoup plus nombreux. Ainsi que nous les avons décrites dans le 

chapitre des résultats, plusieurs expériences ont été réalisées sur nos rubans alin de 

comprendre l'origine de cette abondante germination en surface. Si elles se sont avérées 

négatives dans le sens où elles n'ont pas permis d'influencer la cristallisation, elles 

nous ont toutelois permis d'exclure les possibles influences de la procédure 

expérimentale telles que reflet de la roue du mell-spinner ou de l'atmosphère ambiante 

pendant le traitement thermique, et elles ont prouvé que l'origine du phénomène ne 

pouvait être imputée a des contraintes Internes ou à des effets mécaniques. 

En lait, l'explication de ce phénomène nous est fournie en analysant les résultats 

obtenus par spectroscopic électronique Auger (voir les figures 22 à 26). L'examen 

d'échantillons avant et après un traitement thermique de 45 minutes à 450 °C, nous a 

permis de suivre l'évolution de la surface et de noter les éventuelles différences. Les 

spectres d'énergie contenant les pics correspondant aux différents éléments détectés à 

la surlace, de môme que le profil de composition de ces éléments dans le volume du 

ruban, nous permettent de faire ressortir les 2 laits importants suivants: 

Premièrement, les spectres obtenus sur les surfaces brut permettent de voir que te pic 

du silicium correspond certainement à un composé tel que SÌO2, puisqu'il est décalé 

très légèrement par rapport à l'élément pur (ceci se voit mieux sur le spectre de 

l'échantillon traité thermiquement). Deuxièmement, les profils obtenus par 

bombardement ionique mettent en evidence la présence d'un gradient de composition à la 

surface, qui se limite aux premières couches atomiques dans le cas des échantillons à 

l'étal coulé, mais qui s'étend de manière marquée sur quelques nanometres pour les 

échantillons à l'état partiellement cristallin. Ces 2 observations sont de manière 

évidente liées l'une à l'autre, dans le sens où le gradient de composition est provoqué 
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par le déplacement des atomes de silicium proches de la surface vers celle-ci, 

mouvement causé par la présence de l'oxygène. 

Ainsi, compte lenu de celle nouvelle configuration à la surlace, la cristallisation rapide 

sur les bords peut s'expliquer soit par la présence des nombreuses particules de S1O2 

qui se sont formées, soit par le changemenl de composition très localisé. En utilisant 

les renseignements acquis sur la germination provoquée par la présence de particules 

de SÌO2. on peut alors proposer Cinterprélation suivanle, qui esl en parfail accord avec 

les observations précédentes. En effet, nous avons pu étaWir la faible qualité du S1O2 

en tant que site de germination en examinant la germination hétérogène autour des 

particules de SIO2 dispersées dans le ruban. Or, les photos obtenues â partir des coupes 

transversales à travers le ruban {figure 12) montrent que la germination sur les 

bords est très prolifique et donne lieu d une densité de cristaux iras élevée, qui se 

superposenl rapidement et forment une bande cristallisée de chaque côté du ruban. Une 

telle rapidité da Ia crlstatllsalion est incompatible avec une germination hétérogène 

uniquement provoquée par les particules de silica, el doit être liée à la nouvelle 

composition créée â la surface- Celle-ci doit être moins stable, et permei donc une 

crisiallisalion plus facile surtout à basse température. De plus, comme toul ou partie 

du silicium est absorbé pour la formation de composés SIOg. cette composition doit se 

rapprocher de celle d'un alliage formé uniquement de nickel et de bore. Cette 

diminution de slabiliiô avec la quantité de silicium contenue dans l'alliage est confirmée 

par les études de Donald et Davtes |30). Dans leur travail sur la stabilité et la 

formation des alliages de Ni-Si-B, ils proposent un diagramme ternaire où l'on 

remarque qu'il esl de plus en plus di Ilici le d'obtenir un alliage amorphe pour des 

compositions appauvries en silicium. Ia plage de composition pour tes alliages Ni-B 

devenant même 1res restreinte. 

La vitesse d'avance des bords cristallisés qui correspond à la croissance des cristaux a 

été mesurée, et elle est reportée à la figure 21. On constale que pour les 3 

températures considérées . elle correspond environ aux vitesses de croissance trouvées 

dans le volume, c'est-à-dire que les diamètres maximums des cristaux mesurent 
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environ le double de fa largeur des bords. Cette similitude prouve que le mécanisme de 

croissance est le même lani à la surface que dans le volume et montre ainsi que le 

changement de composition est très localisé et que l'on retrouve 1res rapidement la 

composition globale du volume, raison pour laquelle la cinétique de croissance n'a pas 

varié. Il faul encore relever que l'effet de surface décrit Ici se retrouve de manière 

très similaire sur d'autres systèmes d'alliages contenant du silicium [62], en 

particulier sur des alliages à base de Pd-Si [61]. Dans le cadre d'un de ces travaux 

[61), une analyse semblable à la notre, faite par spectroscopic Auger sur la surface, a 

permis d'aboutir aux mômes conclusions, à savoir que la formation de particules de 

SiC>2 en surface conduit a un changement de composition superficiel responsable de la 

germinalion accélérée sur les bords. 

S 4.6. Les Interfaces cristal-particule 

Comme nous l'avons vu dans l'introduction. Ia germination hétérogène peut être 

caractérisée par une fonction géométrique f(6) dépendant uniquement de l'angle de 

germination 6. Comme celui-ci est direclement lié a l'équilibre des énergies 

d'interface formées par la particule. Ia phase vitreuse et le crislal, il esl intéressant 

de chercher si l'on peut établir une relation entre les cinétiques de germination 

mesurées et les interfaces qui se forment entre le cristal et la particule. 

Dans de nombreuses études sur les interfaces mêlai-céramique (109.110,111). on 

détermine un angle 6 en posant une goutte de métal liquide sur la surface d'une 

céramique, comme le représente la ligure 47 b). Dans ce cas, la 3e phase qui 

intervient étant un gaz, la composante dominante et fortement variable sera ys\. Il est 

alors possible d'établir une relation linéaire entre l'angle 6 et l'énergie d'interface. 

Ainsi, plus l'énergie d'interface esl élevée, plus l'angle 9 devient grand. Or, pour un 
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mélal donné, cette énergie dépend de ta stabilité de la céramique el donc de son entalpie 

(ou de son énergie libre) de formation AHj, si bien que l'on peut établir une nouvelle 

relation entre rangle 6 el l'enthalpie de formation (110.111). 

Dans notre cas, comme le montre la figure 48, sur laquelle on a reporté les vitesses de 

germination mesurées a 450 °C en fonction de l'enthalpie de formation des particules. 

aucune relation évidente n'apparaît entre ces grandeurs, et l'on peut tout au plus 

remarquer que le SiC>2. qui a une stabilité beaucoup plus élevée que les autres 

particules Injectées, présente une cinétique de germination bien plus lente. En 

particulier, on constate qu'il laul un critère supplémentaire, autre que chimique, pour 

expliquer les variations de cinétique de germination observées sur les 4 carbures. 

a) 

verre 

particule 

b) 

Figure. 4.7; a) Itlusiraiton de la germination hétérogène d'un cristal a la surlace d'une 

particule, avec les énergies d'interface correspondantes et l'angle 6 

formé entre la surface de la particule el te cristal. 

b) Schéma comparatif montrant l'expérience utilisée pour déterminer 

l'angle de mouillabilitô 8 entre un métal et une céramique. 
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En (ail. dans le cas de germination qui nous occupe, le problème esl plus complexe, et il 

taut considérer les 2 énergies d'interface Yp0 et Ypv telles qu'elles ont été représentées 

sur la figure 47 a), puisque toutes les 3 phases sont condensées. Donc le paramôlre 

prédominant pour la germination et pour Tangle 8 caractéristique sera la différence 

d'énergie entre l'interface particule-verre et l'interface particule crislal: plus cette 

différence est grande et plus la (jerminalton à la surface d'une particule sera aisée. Or1 

celte dillérence entre les énergies Ypv e t Ypc s e r a tfaulant P1^5 Olande que la valeur de 

YpC est faible, c'esl à-dire que l'interface entre le cristal el Ia particule esl ordonnée. 

Par conséquent, ceci nous amène à rechercher tes Interfaces les plus favorables. 

susceptibles de se former entre les différentes particules utilisées el Ie cristal NI3B. 

En comparant la cohérence des Interfaces que l'on obtient sur chaque type de particules, 

nous allons tenter d'expliquer les variations de cinétique de germination qui ressortant 

de la figure 48. 

Nous allons donc rechercher pour les 5 types de particules que nous venons 

d'examiner, l'interface la plus favorable, soit la mieux ordonnée, en superposant 2 

plans atomiques, l'un appartenant au cristal et l'autre a la particule. Pour les 

particules où certaines orientations peuvent dire déterminées, nous allons considérer 

les plans de bas indices qui sont les plus probables. En ce qui concerne la phase Ni3B, 

rappelons qu'elle a une structure orthorhombique el que sa maille primitive contient 

16 atomes. Pour celte structure, nous allons effectuer des coupes selon des plans de bas 

indices et qui contiennent un arrangement régulier d'atomes- On s'aperçoit d'ailleurs 

que sur des plans d'orientation plus compliquée, lés atomes ne se trouvent plus dans un 

même plan, el que leur espacement ne correspond plus à celui que l'on pourrait trouver 

sur les plans de slruclures simples des particules. 
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Figure,, „4fl: Vitesse de germination mesurée à 450 0C sur les différentes particules el 

reportée en fonction de leur enthalpfe de formation. 

A partir de la figure 49, qui représente les 3 projections simples de type <100> de 4 

mailles élémentaires de NIsB, nous allons Indiquer les coupes de plan que nous avons 

effectuées. Celles-ci sont Indiquées sur la figure par des droites traltillées qui 

représentent la trace du plan considéré dans le plan de la feuille: 

-coupe 1: dans un plan de type (110) et qui passe par les coordonnées (3/4 a0. -3/4 

D0. 0) 

•coupe 2: dans un ptan de type (001) et qui passe par les coordonnées (0,0,3/4 C0) 

-coupe 3: dans un plan de type (010) et qui passe par les coordonnées 

(0.0.44 D0 . 0) 

-coupe 4: dans un plan de type (010) et qui passe par les coordonnées (0.1/4 bo, 0) 
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•coupo 5: dans un plan de type (031) et qui passe par les coordonnées 

(0,0.84 b0.0.4S C0) 

Pour les particules de structure cubfque telles que TaC et TiC, nous avons fait dos 

coupes dans les plans cubiques (100). mais aussi dans les plans d'indice (110} et 

(111). Pour le WC de structure hexagonale et dont la forme permet 0"IdOnIiI)Or les 

(aces, nous avons pris simplement des coupes de la lace basate (001) et des laces 

prismatiques (310) ou (120). Dans le cas de WjC orthorhomblque, nous avons 

réalisé dillérenles coupes selon les plans (100), (110) et (120) dans la maille, 

comme Indiquées sur la figure SO par des droites: 

1: coupe dans un plan (120) 

2: coupe dans un plan de type (010) passant par les coordonnées (0, 0.375 b0. 0) 

3: coupe dans un plan de type (100) passant par les coordonnées (1/4 a0, 0, 0) 

4: coupe dans un pian de type (001) passant par tes coordonnées (0, 0, 1/2C0) 

Finalement, pour SiOj qui se présente avec la structure du "low quartz' de structure 

hexagonale, nous avons lait une projection selon la direction (001). représentée sur la 

ligure SI a), dans laquelle tes atomes sont répartis sur 3 plans de coordonnée (0Oz) 

où z - 0, 1/3 et 2/3. Sur cette projeclion. on remarque qu'il y a 3 directions 

équivalentes pour tes laces prismatiques, dans lesquelles farrangemeni atomique esi 

semblable à celui représenté sur la figure 51 b). 

A noter que dans chaque cas. les écarts mesurés entre les positions des alomes sur 

chacune des particules et le cristal, sont obtenus en faisant la dillérence enire la 

distance inter-atomique d sur la particule et sur le cristal, divisée par la dislance 

inter-alomique sur la particule, soH par exemple: 

d (particule) - d (crisial) , „ 
a (particule) 
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Figure 4¾: Piojeciions de type <100> de Ia structure oithorhombique de N13B : 

a} plan (001). b) plan (010), c) plan (100). 

Les dioiies en irailtllô iepresenient les coupes que Ton a effectuées dans Ia 

maille el selon lesquelles on a ex amino faifangement atomique. 
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EiaULË_50: Projections de type <100> de la structure orthorhombique de W2C : 

a) plan (001), b) plan (010). c) plan (100). 

Les droites en trahille représentent les coupes que Ton a eltectuées dans la 

maille et selon lesquelles on a examiné l'arrangement atomique. 

Peiites spheres •= alomes de C, grandes sphères - atomes de W 
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figure Si : a) Projection selon la direction [001) de la structure hexagonaiß de SiO2. 

Les atomes représentés sont situés dans 3 plans difiérenls selon l'axe z. 

b) Coupe dans un plan de type ( i io). 
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En cherchant les meilleures coïncidences entre 2 plans atomiques obtenus a partir de 

ces coupes, ort obtient les résultais suivants: 

4 6.1, L'inierta 

La meilleure coïncidence trouvée est reportée sur la IrQure 52. el elle esl obienue 

entre un plan cubique (100) de TaC el un plan de Type (1Ï0) de Ni3B. passant par les 

coordonnées (3/4 a0. -3/4 b0, 0) qui correspond à la coupe 1 de ta ligure 49. Ces 2 

pians présentera une correspondance oplimale quand Taxe |001| de Ni3B est placé 

Coupe dans un plan de type (1Ï0) fie Ni,D 

superposée à une coupe «Jans un plan de type (001) de TdC 
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EiauiE-52: Meilleur lining d'interface obtenu entre les particules de TaC et le cristal 
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parallèlemenl â l'axe (01O] de TaC. On remarque que la correspondance des atomes dans 

la direction (001) de NÌ3B est presque parfaite, avec un écart de l'ordre de 1 %. Dans 

la direction perpendiculaire, l'écart mesuré entre 2 atomes équivalents de mailles 

voisines de N13B est de 5.2 %. 

On constate que celle superposition correspond à de bonnes conditions cfôpilaxie. où 

chaque atome trouve un correspondant à travers ('interface, qui. de plus, est proche de 

la position d'équilibre dans la structure. Celle interlace entre TaC el Ie cristal NÌ38 est 

d'ailleurs la plus cohérente qui ail été trouvée sur l'ensemble des particules. 

4.6.2. L'interface WC. lace prismatique-Nî B : 

La meilleure coïncidence entre ces plans d'indices (210) est obtenue avec un plan de 

type (001) de Nl3B passant par les coordonnées (0, 0, 3/4 C0) qui correspond à la 

coupe 2 sur la figure 49. On place ensuite ces 2 plans de ielle sorte que la direction 

1100) de Ni3B soit parallèle à la direction (001) de WC, comme sur la figure 53. Dans 

cette dernière direction, on obtient un écart entre fa position des atomes d'environ 

8.5 %. tandis que dans la direction perpendiculaire, cet écart est de 14.4 %. Il faul 

remarquer ici que cet écart n'est pas régulier, el que dans la direction |010| de Ni3B 

la correspondance possible se limite ô 5 rangées atomiques de NI3B. Comparativement â 

!'interlace obtenue sur TaC, la cohérence est Ici notablement plus faible, el les écarts 

entre atomes superposés plus importants. Il faut cependant tenir compte du lait que 

pour tes 2 plans utilisés ici, certains atomes ne se trouvent pas exactement dans le 

môme plan, et qu'ils pourront vraisemblablement s'ajuster plus facilomenl pour 

minimiser tes écarts, surtout lorsqu'il s'agit d'atomes de petites tailles. 
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4.6.3. L'inigrfflcfì WC. !ACE basalCiNì^B: 

Pour ce type de plan (Oui) de WC. il devient difficile de trouver une cohérence 

satisfaisante. La meilleure solution s'obtient en lui superposant un plan de type (iTO) 

de Ni3B passant par les coordonnées (3/4 Q0, -3/4 b0. 0). Ie même que celui utilisé 

pour TaC (coupe 1). Oans ce cas. tecarl entre les atomes est (rrégulier et H peut 

Coupe dans un plan de lype (UO) de Ni1B 

superposée ù une coupe i à [00l] de WC 

WC[IOO] 

Ni1IL[IIO] 
O atomes de Ni 

o atonies de 11 

• atomes de W 

fi.ip.urc ..54: Meilleur tilling dïnierface obtenu entre les faces basales des particules de 

WC et Io cristal Ni3B. Correspond à la superposition d'un plan (001) de 

WC et d'un plan do type (lTo> de Ni3B passant par les coordonnées 

(3/4 a0 . -3r4 b 0 , 0) 

fi.ip.urc
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varter très fortement. Pour celle raison, il vaudrait mieux considérer le nombre 

d'atomes avec une distortion maximale donnée. Toutefois, si Ton considère uniquement 

les plus proches voisins d'un atome, on obtient (voir figure 54} : dans la direction 

[100| de WC un écart de 14.1 % et dans la direction (010] 9.8 %. On remarque, pour 

celte interface, que la cohérence autour d'un atome arbitrairement choisi esl très 

, limitée et disparaît déjà pour les seconds voisins. 

4.6.4. L'interface WoC-Nt^B : 

La meilleure correspondance entre les atomes des 2 structures est obtenue entre un 

plan de type (120) pour WjC {correspondant a la coupe 1 sur la figure 50) el un plan 

de type (010) de NI3B passant par les coordonnées (0. 0.44 D0. 0), (correspondant à 

la coupe 3 sur la figure 49), que fon superpose de telle sorte que les 2 directions 

|00t| soient parallèles (figure 55). On constate que, selon les 2 axes. Ia dislance 

inter-atomique dans NÌ3B est trop courte, ce qui donne un écart de 15.3 % selon [001| 

et 7 % selon (100| de Ni3B. 

4.6.5- L-interlaca TiC-NijB: 

Il faut rappeler tout d'abord que ces particules ont une structure CFC. très semblable à 

cello de TaC avec un paramètre de maille B0 - 4.32 A (contre 4.44 À pour TaC), si bien 

qu'on peut utiliser le môme modèle d'interface que pour TaC. De plus, comme on peut le 

voir sur la figure 52, la correspondance avec le réseau de TiC serait encore meilleur. 

Pourtant la cinétique de germination mesurée est notablement plus faible sur cette 

dernière particule (voir figure 48). Cette différence s'explique par la nature et la 

morphologie des particules de TiC utilisées. En effel, toutes les particules observées 
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dans le ruban ont des formes beaucoup plus arrondies que celles de TaC. Elles 

ressemblent souvent davantage à des ellipsoïdes qu'à des cubes, comme on peut s'en 

convaincre en comparant les figures 36 el 39 où Ton noie une nette diflérence avec les 

particules de TaC. Sur aucune il n'a été possible de mettre en évidence une surlace 

carrée pouvant correspondre à une face cubique. 
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Les poudres originales onl aussi un aspect irrégulier dans leur forme, et ressemblent 

souvent à des copeaux ou à des débris plutôt qu'à des particules bien caractérisées. Cet 

aspect particulier de TiC pourrait provenir de la présence d'oxygène, nos poudres de 

TiC en contenant environ 4 fois plus que les poudres de TaC. D'ailleurs, la littérature 

conlirme cette possibilité et nous fournit tes renseignements suivants [102]: Le TaC 

forme des interfaces planes avec Ni si la teneur en carbone est environ 

stoichiométrique, et que les grains apparaissent comme des cubes presque idéals, avec 

des coins et arêtes légèrement arrondis. Le TiC, au contraire, forme des grains dont la 

forme est plus sensible à la teneur en carbone et aux impuretés d'oxygène. On constate 

de plus que dans les alliages commerciaux, TiC a souvent une forme arrondie. Une autre 

étude de Exner, Santa Marta et Petzow |112| montre que la teneur en oxygène 

détermine la forme des cristaux de TiC, et que reffet de t'oxygène est causò au moins en 

partie par la décarburation et la formation de TiOg. 

Ainsi, dans notre cas, on pourrait très bien avoir en surface un mélange TiC + T1O2 qui 

nous éloigne des bonnes conditions d'Interface trouvées pour TaC, et qui donne une 

situation intermédiaire entre un carbure et un oxyde. 

4.6.6. L'Interface SIO^-Ni^B: 

En utilisant les projections de la figure 51, on peut vérifier rapidement qu'il n'est pas 

possible de retrouver un tel arrangement atomique sur Tune des coupes effectuée dans 

la maille de NÌ3B. En lait, il semble bien que l'interface lormôe entre ces 2 structures. 

quelle qu'elle soit, va être fortement incohérente. Ceci explique la faible qualité en tant 

que germes de ces particules, comparativement aux précédentes. 

g 4.7. Comparaison de la cohérence des différentes Interfaces 

Afin d'avoir un critère comparable mesurant la cohérence de ces interfaces, on peut 

compter ie nombre d'atomes présentant un écart maximum fixé, par exemple 15%, 



- 1 4 2 -

autouf (fun alome central arbitraire. Les résultais obtenus â partir de l'élude de ces 

interfaces particules-cristal NÌ3B sont résumés dans le tableau 6, où ils sont donnés 

en parallèle avec les cinétiques de germination que l'on avait mesurées sur ces 

particules. 

Particule 

TaC 

WC 

face prismatique 

WC 

face basate 

W2C 

SiO? 

Ecart selon 2 axes 

perpendiculaires 

1% et 5.2% 

8.5% et 14.4% 

9.8% et 14.1% 

15.3% et 7% 

pas de coherence 

Nombre d'atomes 

avec un écart < 15% 

> 100 

30-40 

10-12 

env. 15 

. , . 

Vitesse de germi­

nation l s à 450 *C 

6.0 -10 1 0 

1.4 -101 0 

2.3 -108 

5.6 -108 

<s -io6 

Tableau 6: Etals de cohérence trouvés entre les particules et le cristal NÌ3B. ainsi que 

les vitesses de germination mesurées sur ces particules-

Ce dernier tableau permet de voir qu'il existe une bonne corrélation entre la cohérence 

de l'interface et la cinétique de germination. Ainsi, sans développer des modèles 

d'interface sophistiqués, on peut expliquer qualitativement les diverses variations de 

cinétiques que l'on avait notées a la figure 48. Cette corrélation se vérifie bien dans 

tous les cas, pour autant que les plans de coïncidence utilisés soient effectivement 

présents à la surlace des particules. Comme nous l'avons vu, ceci n'est visiblement pas 

le cas pour TiC, dont la surface est partiellement contaminée par l'oxygène el qui ne 

présente pas de plans cubiques tels qu'on les trouve sur la structure de base. 
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Conclusions 

Celle étude délaillée de la cristallisation de rubans amorphes Ni-Si-B obtenus par 

mell-spinning nous a permis d'approfondir et de compléter nos connaissances sur les 

mécanismes de germination et de croissance. Sur la base de différentes expériences 

réalisées sur des rubans de composition semblable, nous avons pu exclure peu à peu 

certains cas de germination, et ainsi proposer une interprétation qui nous permette 

d'expliquer toutes les cinétiques mesurées sur les rubans après dillérents Irailemenis 

de recuit isothermes. 

Ainsi, il a été établi que la vitesse de trempe, pour autant qu'elle permette d'obtenir un 

ruban amorphe, n'a que très peu d'influence sur les cinétiques de germination el de 

croissance dans le cas de notre alliage. Cette constatation permei donc d'exclure toute 

germination sur des sites pré-existants, de taille sur-critique, dépendant de la vitesse 

de refroidissement et résultant par exemple d'une trempe trop peu efficace. Les 

mesures des densités volumlques el des (ailles des cristaux sur ces rubans de base ont 

conduit à des vitesses de germination et de croissance constantes, qui nous permettent 

d'évaluer une énergie ^activation. Celle-ci peut alors être comparée avec l'énergie 

d'activation correspondant au cas homogène, que Fon a pu estimer à partir des mesures 

failes de la germination hétérogène à la surface de particules de WC, ce qui nous a 

permis de voir que les 2 valeurs sont proches ou égales. Enfin, les expériences 

réalisées sur le ruban coulé sous atmosphère partielle d'air et sur celui contenant des 

particules de SÌO2 ont montré, d'une part, les effets d'un changement de composition 

sur les cinétiques de germination et de croissance à la surface ou dans le volume du 

ruban, et d'autre pari que reffet de l'oxygène, soit en solution dans l'alliage, soil sous 

forme d'oxyde, ne permettait pas d'expliquer l'origine de la densité volumique de 

cristaux sur nos rubans. 

Ces expériences successives nous permettent donc d'exclure toute possibilité de 

germination tiéiérogène sur des particules ou impuretés de taille suffisante pour offrir 

une surface permettant la germination d'un embryon de taille critique. Mais, d'autre 
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part, la pureté des éléments de base, les conditions expérimentales utilisées, de même 

que les connaissances acquises sur la structure des alliages amorphes, nous permettant 

néanmoins de douter que la germination est homogène dans le sens classique. En elfet, si 

a priori les cinétiques de germination et de croissance Irouvées sur les rubans 

originaux sont enliôremenl compatibles avec cette dernière, il ne paraît pas 

raisonnable de prétendre que la germination a lieu de manière totalement aléatoire dans 

un alliage amorphe tel que celui étudié dans le cadre de ce travail. Les études 

antérieures portant sur la slructure des phases amorphes ont permis de mettre en 

évidence un certain ordre à courte distance qui montre bien qu'il existe forcément des 

in homogénéités intrinsèques, en plus des impuretés Inévitables, qui vont influencer ou 

favoriser la germination localement, mais de manière difficilement quantifiable. Afin 

de bien marquer ces différences, nous avons défini une germination uniforme, qui peut 

se confondre du point de vue das cinétiques de transformation avec le cas homogène, 

mais qui en diffère quant a son origine, puisqu'elle est liée à la slructure plutôt qu'à un 

modèle statistique. 

Placé dans le contexte plus général des éludes de la cristallisation des alliages 

amorphes, ce travail se caractérise par l'effort qui a été porté sur la compréhension 

des mécanismes de base, ei sur l'étude des paramètres permettant d'influencer cette 

cristallisation. Alors que Irop souvent on se coniente de faire uniquement la distinction 

entre le cas homogène et hétérogène sur la base d'une étude par calorimetrie ou par 

microscopie, nous avons tenté dans cette étude de cerner l'origine exacte de notre 

germination, en réalisant diverses expériences dont chacune nous a permis d'avancer 

d'un pas vers fa conclusion finale. 

L'originatile de ce travail se situe aussi au niveau de la démarche suivie: en elfei. pour 

la première lois à notre connaissance, il a été possible d'observer une germination 

hétérogène sur des siles bien caractérisés, non spéculatifs, et qui nous permettent de 

lirer des conclusions, dans les limites de la précision de nos mesures, sur la 

germination ayant lieu dans les rubans originaux et sur la germination homogène. De 

plus, les renseignements obtenus à partir des mesures sur différentes particules 
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injectôes dans le ruban sont utiles à 2 niveaux: Dans un premier temps, pour 

l'interprétation générale de ta germination volumique dans nos rubans, et. dans un 

deuxième temps, pour l'élude des paramètres contrôlant la germination hétérogène. Une 

telle élude est particulièrement intéressante puisque dans la plupart des cas où l'on a 

délecté précédemment une germination hétérogène, il n'a pas été possible d'identifier 

exactement les sites de germination et encore moins de quantifier leur efficacité. Notre 

expérience sur ces différentes particules permet de donner quelques critères pour le 

choix de sites efficaces, et l'étude des Interfaces montre l'importance du (acteur 

crisiallographique, de la qualité de l'ôpilaxie, sur les cinétiques de germination qui en 

résultent. 

Si l'intérêt d'un tel travail est en premier lieu d'ordre fondamental, il n'en revêt pas 

moins une importance plus générale dans le cadre des études sur la solidification et sur 

les paramétres qui la contrôlent. Dans ce sens, l'étude de la cristallisation à partir de 

l'état amorphe est particulièrement attrayante, puisque, dans bien des cas, les 

cinétiques de transformation sont contrôlables et permettent d'examiner et de varier 

les paramètres qui la régissent. Ainsi, les résultats que nous avons obtenus, mais 

également les paramètres Importants que nous avons pu déterminer pour le contrôle de 

la cristallisation, soit dans Is volume soit sur les particules, s'appliquent sans doute à 

d'autres systèmes métalliques. 

Dans le cadre d'une étude plus appliquée, nos résultats pourraient être exploités en vue 

d'obtenir une microstructure bien déterminée avec des tailles de grains que l'on peut 

varier, une stabilité thermique accrue de la phase amorphe permettant, d'une part des 

applications à des températures plus élevées, mais d'autre part permettant aussi 

d'obtenir des rubans amorphes plus épais, ou encore des propriétés mécaniques 

améliorées. Ainsi, par exemple, d'un point de vue pratique, l'explication de l'apparition 

d'une cristallisation privilégiée sur les surfaces, mais aussi son contrôle, sont 

importants puisque suivant l'utilisation qu'on désire en (aire, elle peut s'avérer 

désavantageuse puisqu'elle limite la stabilité du ruban, ou au contraire elle peul être 

exploitée, par exemple, lorsqu'on désire mettre les surlaces sous contrainte. 
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Dans cet ordre d'idée, les Informations recueillies des rubans contenant les particules 

injectées peuvent être exploitées, non seulement parce que ces particules permettent 

une étude plus approfondie de la germination hétérogène, mais aussi parce que la 

possibilité de former un ruban amorphe "composite* contenant des particules 

immiscibles est attrayante d'un point de vue technologique- En effet, ce type de ruban 

amorphe offre de réelles perspectives pour de nouvelles applications et de meilleures 

propriétés mécaniques, telles qu'une bonne résistance à l'abrasion ou à diverses 

contraintes. Ces possibles applications exigent cependant une parfaite maîtrise des 

paramétres contrôlant l'adhésion des particules dans la matrice amorphe, mais aussi 

des effets de catalyse ou de stabilisateur qu'elles peuvent exercer sur la cristallisation. 

Ainsi, l'analyse détaillée que nous avons faites de nos différentes expériences nous 

permet de tirer des informations utiles à deux niveaux, comme nous venons de le voir 

en détail ci-dessus: tout d'abord, pour la compréhension des mécanismes de 

germination dans notre ruban et dans les alliages amorphes en général, et ensuite aussi 

pour de potentielles applications des matériaux amorphes qui nécessitent 

inévitablement un bon contrôle des paramétres étudiés. 
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