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Résumé

L’état naturel des métaux et des alliages métalliques, dans les conditions standard, est un
solide dans une phase cristalline. Afin de les obtenir sous forme amorphe ou vitreuse il est
nécessaire de leur faire subir des traitements particuliers.

Parmi les procédés d’élaboration et de transformation de ces matériaux vers cet état qui est
métastable on peut citer la technique dite « Melt-spinning ». Dans cette technique, l'alliage est
refroidi a de trés grandes vitesses (>10° K/s) pour, faute d’éviter la nucléation, contrdler la
croissance des phases cristallines dans la région du liquide surfondu entre la température de
fusion et la température de transition vitreuse. Ces alliages obtenus par hypertrempe sont
appelés verres métalliques et présentent des propriétés particulierement attrayantes.

Ainsi, leurs propriétés mécaniques, telle que la dureté, est de loin supérieure aux alliages
classiques. La résistance a la corrosion de ces alliages est aussi trés élevée. Cet état métastable
présente donc un intérét technologique pour conception et la réalisation de matériaux de
hautes performances.

Dans le but d'étudier les propriétés structurales et thermodynamiques de 1’état vitreux de
’alliage binaire 1’ AlgyNiyo, nous avons considéré les conditions et critéres de formabilité des
verres métalliques. Notre étude a montré que bien que la composition de cet alliage est prés
d’un péritectique et donc ne remplit pas la condition de confusion, on peut obtenir ce
matériau sous forme de verre essentiellement grace au critére de la différence de taille entre
les composants.

Nous avons entrepris une ¢tude de simulation de I’évolution structurale et themodynamique
de cet alliage a D’échelle atomique. La simulation a été effectuée par la dynamique
moléculaire en considérant des hypertrempes a des vitesses supérieures a 10'* K/s.

La modé¢lisation de la structure a été effectuée en considérant les interactions atomiques avec
un potentiel du type « Embedded Atom Method », c'est-a-dire la méthode des atomes
enfoncés. Ce choix est trés important dans la simulation afin de refléter la réalit¢ des
interactions.

Partant d’une température supérieure a celle du liquidus, afin d’assurer ’homogénéité du
liquide, et d’une structure cristalline du type Cubique a faces centrées, nous avons suivi
I’évolution des positions atomiques dans la recherche de leurs métastabilités.



Summary

The stable form of metals and alloys, in standard conditions are crystalline phases. However,
to obtain in amorphous or glass form requires particular conditions. Among these elaboration

techniques we can name the “Melt spinning”.

This technique, provides a possibility to bypass nucleation and control the growth in the

undercooled liquid.

These amorphous alloys have interesting properties that are unusual in solid crystalline
metals. As an example, hardness characteristics are drastically improved as well as corrosion

protection one.

The aim of our study was an investigation to structural and thermodynamic properties of
AlgoNiy binary alloy. The first task was the glass formation ability conditions. From our
study, we have obtained that amorphous solid can be obtained in such composition due to the

components size mismatch.

We undertook simulation in atomistic level of such structures in the molecular dynamics

framework. We have considered in this simulation the real elaboration conditions like a rapid

quenching processing of 10" k/s.

In the molecular dynamics simulation we have considered the interaction between atoms in
the structure by the introduction of the Embedded Atom .Metal potential. This type of

potential is important for accuracy of the obtained results.

During the simulation, we started from liquidus temperature with face centred cubic atomic
positions as initial conditions. The atomic positions were traced during the whole simulation

time and relevant properties were calculated.
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Chapitre 1. Introduction générale

L'obtention d'un alliage sous forme de verre exige le contrdle des facteurs favorisant (la
cristallisation. Ceci est particulierement plus difficile pour un alliage binaire, faute d’éviter
complétement la nucléation, la synthése se fait sous contrdle de la croissance.

La recherche dans le domaine des sciences des matériaux a montré que les verres métalliques
ont des propriétés physico-chimiques largement supérieures aux alliages conventionnels. La
valeur ¢levée de leur dureté les rapproche des verres par contre leur ductilité en flexion les
compare aux métaux. Leur haute résistance a la corrosion est liée a leur composition chimique
et présentent des pertes acoustiques méme a  température  ambiante.

Leur utilisation se retrouve en tant que matériaux de renfort dans des composites, pour le
renforcement des liants hydrauliques ciments et mortiers, pour le brasage des superalliages.
Sur le plan magnétique ils présentent des propriétés exceptionnelles, leurs cycles d'hystérésis
ayant des champs coercitifs treés faibles et des perméabilités élevées associées a une résistivité
¢lectrique €levée font que ces matériaux soumis a des champs magnétiques alternatifs sont le
sicge de pertes faibles. Aussi ils trouvent des applications dans la construction des
transformateurs de puissance [1].

Cependant, ces alliages ont l'inconvénient de devenir treés fragiles a relativement basse
température et vu la difficulté de les obtenir sous forme massique, ils sont souvent fabriqués
sous forme de rubans, de fils ou encore de feuilles [2].

Buckel et Hilsh, puis P.Duwez étaient les premiers qui ont réussi a obtenir un solide
métallique non cristallin par condensation de vapeur de métal sur un substrat refroidi en 1960
par le refroidissement rapide d'un liquide. Ce n’est qu’avec 1’avancée de la technologie qu’en
1984 on a pu obtenir un échantillon de verre métallique de 10mm d'épaisseur de l'alliage
Pd4oNig P2o. Cependant, le palladium est un composant trés cotiteux.

L'Aluminium par contre est un élément trés abondant dans la nature, de faible densité
(2.70g/cm’) et trés utilisé dans l'aéronautique et l'industrie de I’automobile. Allié au Nickel,
I’aluminium acquiert des propriétés intéressantes.

Particuliérement sa dureté peut-étre grandement améliorée par durcissement ou par
précipitation.

Récemment, on a découvert que des alliages a multiples composants pouvaient étre obtenus a
I'état massique vitreux a des vitesses de refroidissement assez basses.

Le but de ce travail est 1I’étude et la simulation des conditions d’élaboration et des propriétés
structurales et thermodynamiques d’un alliage binaire Al-Ni sous la forme vitreuse par
solidification rapide dite « Melt-spinning ».

Pour cela, dans le premier chapitre nous allons introduire les caractéristiques des verres
métalliques en présentant les modeles proposés dans la littérature.



Dans le chapitre deux on abordera la cinétique de 1'obtention des verres métalliques, et les
paramétres favorisant leur formabilité tels que la concentration, le nombre d’éléments, ou
encore la différence de taille entre eux.

Dans le troisieme chapitre, la thermodynamique de la métastabilité de ces alliages, les
mécanismes responsables de leurs formations, ainsi que le phénoméne de relaxation seront
traités.

Le chapitre quatre portera sur 1’étude des conditions de formation des verres métalliques des
alliages binaires d’Al-Ni.

Dans le chapitre cinq nous allons donner 1'étude de simulation par la dynamique moléculaire
de ces alliages. La simulation de I’hypertrempe tel qu’obtenue par la technique Melt spinning,
sera détaillée et les résultats obtenus seront comparés avec les résultats expérimentaux.

1. Concept de base :

La modé¢lisation de I’état amorphe dans les solides repose principalement sur deux modeles :
le premier dit « modele microcristallin » et le second modéele est appelé « modele des sphéres
dures ».

Dans le premier modele, on considére que les atomes sont arrangés dans de trés petits cristaux
dont la périodicité structurale a longue distance est absente, a cause de 1'orientation aléatoire
de ces microstructures. Ce modele a été plus attirant a cause des pics proéminents dans les
fonctions d'interférences de la diffusion. Cependant les pics de Bragg ne sont pas bien résolus
et une analyse directe n'est pas possible.

Le deuxieme modele considére que les atomes forment une agglomération dense et aléatoire
de sphéres dures. C'est-a-dire ne contiennent pas de cavités internes pouvant accepter d’autres
spheéres (modéle de Bernal). Ces agglomérations aléatoires sont caractérisées par leur
compacité et leurs fonctions de distribution radiale.

Une amélioration a ce modele a été faite par Polk qui a généralisé le mode de remplissage des
vides en permettant aux atomes des métaux d'occuper des structures compactes aléatoires
moins denses que ceux de Bernal [3]. Ce modele propose pour la structure de ces alliages un
modele compact dense dans lequel les petites sphéres, qui représentent les atomes
métalloides, ne sont pas autorisés a étre les plus proches voisins.

Le développement de ces modeles a conduit a une premiere compréhension des mécanismes a
I’échelle macroscopique dans la théorie des mélanges.

Le concept des mélanges idéaux dans lesquels AHpmglange = 0, €t I’énergie libre enticrement
déterminé par 1’entropie configurationelle, est important, il définit la limite entre les mélanges
avec une tendance d'un coté a l'agrégation ou a la séparation de phase et d'un autre coté a la
tendance a la formation de composés.

Les premiers sont caractérisés par leur préférence a la coordination avec les atomes de méme
nature et les seconds avec les atomes d'espeéces différentes. Ces distinctions sont applicables
aussi bien aux solides qu’aux liquides, ils reflétent l'ordre a courte distance chimique en
contraste avec l'ordre topologique a courte distance sans tenir compte des espéces chimiques.



Pour obtenir les solides amorphes plusieurs méthodes sont utilisées. On peut citer
I’¢laboration par condensation de vapeur, la préparation par réaction en phase solide et par
broyage, et encore I’obtention par fusion laser ; Cependant, la technique d’élaboration la plus
utilisée reste la trempe rapide tel que, la méthode dite « Melt-spinning » qui sera le théme de
cette these.
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2. Reférences :
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contributors: G.S.Cargill, Robert Gomer, E.L.Wolf, p274-299, 1975.
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Chapitre 2. Formabilité des verres métalliques

1. Introduction

L’arrangement atomique dans un solide amorphe présente une périodicité a courte distance,
les coordonnées et les identités chimiques des atomes du solide présentent un désordre a
longue distance. Les séparations des descriptions de 1'homogénéité microscopique et
macroscopique du solide amorphe et des types de structures a I'échelle atomique qu'ils
possédent sont plus pratiques et plus utiles. L utilisation des coordonnées des atomes dans des
régions aussi petites, produit une caractérisation utile de cet ordre de grandeur atomique. Cet
ordre fait intervenir des corrélations a courte portée parmi les positions atomiques et les
extensions de ces corrélations s’étend entre cinq a dix diamétres atomiques.

2. Propriétés structurales :

La caractérisation de I’arrangement atomique a courte distance est utile, elle peut-étre
exprimée par la fonction de distribution radiale g(r) qui donne la distribution et la
coordination atomique par rapport a un atome central. La figure 1 représente la disposition
atomique et leur correspondance dans la fonction de distribution radiale.

&R

Figure 1 : Fonction de distribution radiale pour différents états de la matiere (v est la distance d’un atome par

=< 55
S5
rapport a l’atome d’origine).
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Ainsi si on considére un systéme binaire, la fonction de distribution radiale g(r) peut étre
exprimée par :

C
g(r)= 47zr2p(r) = 47zr2 2 zafazfﬂ
a.p=4.B  (f)

() =2yt (2.1)

")

Lap est la fonction de corrélation par paire

Ca et f, sont respectivement la concentration atomique et le facteur de diffusion atomique

de I’élément « .

On utilise souvent la fonction de distribution radiale réduite ou encore la fonction de
corrélation par paire qui sont respectivement données par :

p(r)

2
G(r)=4nrnr [p(r) — po] et gaﬂ (r) = (2.2)

Po

Cette derniere expression donne la densité¢ de probabilité pour qu’une particule soit séparée
par une distance » de 1’atome central.

Py = Vv est le nombre de densité moyenne.

Le nombre moyen des plus proches voisins Z (nombre de coordination), par rapport a un
atome central , est obtenu par le calcul de I’aire sous les courbes de la fonction de distribution
radiale, c'est-a-dire

2
47p( [r-g(r)dr

Pour un systéme binaire 4, B|_ ., le facteur de structure peut étre exprimeé par :
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2 sin(kr)
Si’ :1+p0f471'r ':gu(r)—l:l dr
j y
kr
2 sin(kr)
SNN =1+poj4ﬂi’ [gNN(r)—l] . dr
r

sin(kr)
dr

2
Sne = ,0()1477 gnc (1) .
.

2 sin(kr)
Sce =CyCp| 1+ polanr-gee () . dr
r

‘ 2 )
ou gNN(r)=CAgAA(r)+CBgBB(r)+2CACBgAB(r)
gnc () =¢,Cp [CAgAA(r) ~Cpepp( - (CA - CB)gAB(”]

gCC(r):CACB|:gAA(r)+gBB(r)_ngB(r):| (23)

Ou Sy (k)et gpp (r) représentent une structure moyenne indépendamment du type
d'atomes concernés.

Aussi les fonctions de corrélation nombre-nombre correspondent a la distribution topologique
des atomes des composants A et B alors que les fonctions de corrélation concentration-

concentration S~ (k) sont reliées a l'ordre ou la tendance a I'agrégation dans l'alliage, ce qui

les rend aptes a y décrire 1'ordre chimique.

Et on peut en déduire les facteurs de structure de Faber-Ziman :

2 1 C
Su(@) =8,y (q)+C_ASNC +C_jSCC(q)_C_j
2 1 C
SBB(q):SNN(q)_C_BSNC(CI)+C_éSCC(q)_C_z (2.4)
1 1 1
S(q)= SNN(q)+(C_A_C_B)SNC(q)_mSCC(q)+1

Finalement ce qui correspond, en fonction du nombre d’atomes a :
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Sy (0)= <(N)2>
S (0)=N{(ac)") @5)
e (0) = (avac)

Ou N est le nombre total d’atomes, < (A N) ? > est la moyenne du carré du nombre de

fluctuations, AC(0) = %(CBANI —~C,AN,),AN=AN,+AN,, AN,=N,-N,, Nx et Ng

sont les nombres locaux de particules A et B et Ny et N sont les nombres moyens de
particules A et B.

3. Propriétés thermodynamiques :

Les propriétés thermodynamiques ainsi que la structure d’un liquide sont étroitement liées.

Ainsi, dans un liquide binaire, grice aux fluctuations de la densité qui peut étre mis en
évidence par la fonction de corrélation de concentration radiale a travers les relations
suivantes :

2
gCC (7"):472'1’ pCC

I S o ()
oo (r) = | ZC€C77 ) |sin(hr)dk
cc 27’ c.C
T r A B

ou encore par l'int ermédiaire de la transformée de Fourier :
Poc =ryC 4Cp g (Ntepp (N-2g (5 () (2.6)

p  est d'un intérét pratique puisqu'elle décrit les fluctuations de la concentration ou encore

l'ordre chimique a courte distance.

Pour un alliage de substitution dans lesquelles les atomes sont distribués aléatoirement,

yo, C: 0, elle est positive pour les paires de mémes natures et elle est négative pour les paires

de natures différentes.

En utilisant 1'énergie libre et I’enthalpie du mélange, ce facteur de structure s’exprime par :

15



NkBTCACB

o (2HAB_HAA —HBBJ
kT 2

(2.7)
si w>0 alors on a agrégation

si w<0 alorsona formation de composés

Ou w est appelée énergie d’Interchange [1].
L’enthalpie du mélange AH,, se retrouve dans I’énergie libre a travers :
AG,, =AH, —-TAS,

AS,, estl'entropie du mélange (2.8)

ASm :—R[CAlnCA +CBlnCB:|

La différence de I’entropie entre le liquide et le cristal nous permet de donner la variation de

la capacité calorifique AC p Sous I’expression :

T AC),
AS, (T)= | —=dT (2.9)
Tf r

Pour 1'analyse des processus de cristallisation et de la formation vitreuse, il est généralement

suffisant de considérer la différence entre la chaleur spécifique AC » du liquide surfondu et du

cristal correspondant.

Pour I'analyse des processus de cristallisation et de la formation vitreuse il est généralement

suffisant de considérer la différence entre la chaleur spécifique AC » du liquide surfondu et du

cristal correspondant.
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4. Criteres de formabilité :

La possibilité ainsi que la facilité pour la formation d’un état vitreux métallique obéit a des
critéres précis. Parmi ceux-ci on peut citer essentiellement la vitesse de refroidissement.

Des études précédentes ont montrées que les alliages métalliques remplissant les critéres
suivants ont une grande probabilité a former un verre (Glass Forming Ability), c’est a dire
qu’on peut les obtenir sous forme de verres a des vitesses relativement basses :

B Le nombre de composants dans le mélange est supérieur a 3.

B La différence des rapports de taille atomique parmi les constituants les plus importants
est supérieure a 12%.

B Les chaleurs de mélange sont négatives.
AGm = AH r- TAS I
AGm = Gl - GS
AH et AS sont les enthalpies et les entropies de fusion respectivement

B Leur composition est proche de celle d'un eutectique profond.

a) Criteres de Turnbull:

Les recherches de Turnbull sur la formabilité I'ont conduit au fait que la vitesse de nucléation

cristalline diminue quand le degré de surfusion AT =T - T augmente (T r est la

température de fusion) [2, 3]. La figure 2, donne I’évolution la vitesse de germination en
fonction de la variation.

Si on utilise les températures réduites :

T.-T T
T, T ¢ T,

Ou T, est la température de transition vitreuse qui sera décrite dans le deuxiéme chapitre.

g

La vitesse de germination sera alors décrit par :

3
K -ba, B,
I, =—exp| — 5~ (2.10)
7 T. AT,

17



Ou K est une constante ; b est une constante qui dépend de la forme du nucléus, « et £ sont

des parametres qui dépendent du nombre d'Avogadro, du volume molaire du cristal et de la

chaleur molaire de fusion ;77 est la viscosité.

Temperature, °C

400 - BGI‘O —BSI-S . — 850
375
— ¥50|
o
o
=
325
300} I=10268)0 07/ TAT (i 2gec™
I |
240 245 2-50
[i/Tar?]xi08
Figure 2 : Variation de la vitesse de germination en fonction de 1
Ty - .7
. 1/3 f L . .
u St (a,p,) estsupérieura 0,9 le liquide ne cristallisera pas.
2 . .
u Et quand Trg > — il n'y a plus de nucléation.
3

Le tableau 1 rassemble quelques exemples de surfusion pour des métaux purs :

18



Métal Surfusion (A T) AT/T;
Al 195 0.21
Cu 236 0.17
Ni 319 0.18
Fe 295 0.16

Tableau 1 : Surfusion pour quelques métaux purs [4].

b) Eutectique :

Le point de fusion des compositions prés d'un eutectique profond est bas et inférieur a la

temperature de fusion de chaque constituant, voir la figure 3, donc le 7,

o plus élevé.

point de fusion
de A
point de fusion

de B

Liquide
A+ Liquide

B+ Liquide

AN

eutectique

A+B

0% A 100 % A
100 % B 0% B

Figure 3 : diagramme de phase d’un systéme binaire simple avec eutectique.
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Cela est dii au fait que pendant la solidification il y a réarrangement atomique et par
conséquent, rupture des liaisons et donc difficulté de cristallisation et facilité pour le liquide
surfondu de se transformer en verre. Cependant les facteurs cinétiques jouent un rdle
important dans la formation de 1'état vitreux, puisque si la vitesse de refroidissement n'est pas
assez rapide le liquide eutectique cristallise en un mélange intime de A et B [5, 6, 7, 8].

La composition du mélange dépend également de la diffusion de ses composants vers les
phases liquides environnantes favorisées par la température et le gradient de concentration.
Cette diffusion est limitée par la viscosité, de ce fait les propriétés de la phase eutectique
varient au cours de la solidification et de la fusion. Il faut aussi remarquer que le point
eutectique est déterminé par le fait que les énergies libres du liquide et du solide sont égales :

Gl :GS'

c) Diagramme T.T.T (température, temps, taux de transformation) :

La cinétique de transformation des phases liquide-solide et solide-solide qui procede par les
mécanismes de germination et de croissance obéit généralement a une loi de transformation
proposée par Avrami [9, 10, 11] :

f=1-exp(-Kt") (2.11)
Ou t: est le temps de la transformation.
£ le taux de conversion (fraction volumique).

nvariede 1 a 4.

V4
K = —3 (Dans le cas d’une croissance sphérolitique).

3v
v : vitesse de croissance

Dans les métaux liquides, le germe est sphérique et la croissance est dendritique. Du point de
vue thermodynamique, la variation de 1’enthalpie libre associée a la nucléation s’écrit :

2 4 3
AG =4rr o ——7xr AG, (2.12)
3

AG,, est I'enthalpie libre de formation par unité de volume de la nouvelle phaseo est

I'énergie interfaciale par unité de surface et r le rayon du nucléus.
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[

Dilférence d’enthalpie libre
de formation du germe AGI,
[}

Rayon du germe r ————=

Figure 4 : Variation de I’enthalpie libre de formation d’un germe sphérique AG,en fonction du rayon r a un AT
donné (T<T) [10].

3.2

AGn,max = 2 7 = > (2.13)
3AH (AT)” (AT)

Le rayon correspondant, c'est-a-dire pour lequel la phase stable se forme est donné par :

r,=——=— (2.14)
AH AT AT
Le nombre 7, de noyaux mélanges a n(, atomes est :
—-AG,,
n, = ng exp( ) (2.15)
kT

Par exemple pour le Nickel dont la température de fusion 7y =1725K et pour une surfusion
de /0K, la concentration 7, est infinitésimale et le processus de nucléation ne s'amorce pas.
Pour avoir au minimum un noyau par cm? il faut que AT = 320K ce qui n'est pas réaliste.

En fait, la nucléation s'amorce pour des surfusions de quelques degrés seulement car il y a des
impureté dans la phase liquide : c'est la nucléation hétérogeéne. On doit aussi tenir compte de
l'intervention de nouvelles interfaces, celle entre le noyau solide de la nouvelle phase et
I’impureté d’un coté et entre la phase liquide et 'impureté de l’autre et la barricre de
potentiel :
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G 1670°T; £6)
P S
3AH?(AT) (2.16)
(2 +cosO)(1—cos0)*
4

1=

ou & est I’angle entre le nucléus et I'impureté [7 ,10].

Apreés avoir atteint 7., un germe créé a (=0, aura atteint au temps >0 un volume

4
V =—nvt
3

Pour une croissance uniforme sphérolitique, v est la vitesse de croissance et v.z le rayon de la
sphére au temps .

kT AG,
v = | 1- exp(—Va (2.17)
3zl n kT

[ est le diameétre atomique moyen,
Va est le volume atomique moyen, et

n :la Viscosité.

A partir des expressions d'Avrami on calcule les courbes de transformation des phases en
fonction du temps et de la température pour différents taux de conversion (diagramme T.T.T).

La figure 5, donne un exemple d’un diagramme TTT. La premiére courbe est tracée
—6 ) 1
pour f =10 . Ces courbes nous permettent de trouver les vitesses de refroidissement

critique ¢. d'une substance donnée et qui est définie comme étant le refroidissement linéaire

minimum auquel le liquide doit étre refroidi pour prévenir la cristallisation.
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Température 7' —om

i
Log temps 1 | —=—
I

(b)

Verre Polycristal

Figure 5 : Diagramme TTT pour la cristallisation d’un liquide. A vitesse trés élevée (temps et refroidissement
trés court [10]. a) On solidifie le liquide sans cristallisation et on forme un verre. b) si la vitesse de
refroidissement est suffisamment lente, on forme un polycristal.

D’aprés Sarjeant et Roy la vitesse de refroidissement critique ¢, peut s’¢crire comme [12]:

2
. = ATez _ Tf " Tnez _ RTf
. = = =
Tnez Tnez Vn
n : viscosité (2.18)

V' : volume molaire

Une autre méthode pour obtenir ces courbes du taux de cristallisation est celle dite
refroidissement continu (voir figure 6).
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Figure 6 : diagramme TTT (en trait plein) et TRC (en pointillés) [10]

dT
Pour un refroidissement imposé—, partant d’une température légérement supérieure a la

dt

température de fusion T’ IE le liquide entre dans un état métastable. Les courbes ¢ % et 99% de

cristallisation comparativement aux traitements isothermes sont déplacées vers les basses
températures et les temps plus importants.

dT
Pour un refroidissement lent, la droite— rencontre la courbe & %, le liquide surfondu

dt
cristallise. Au contraire si la droite représentant ce refroidissement évite la courbe ¢ % aucun
cristal n'apparait dans le liquide surfondu. Poursuivant le refroidissement a des températures
plus basses, le liquide surfondu se fige en passant dans le domaine de transition vitreuse et le
verre est obtenu [9].

d) Principe de confusion :

Ce sont les alliages a plusieurs composants qui ont été obtenus sous forme de verre avec des
vitesses de refroidissement relativement faibles. On en a tiré la conclusion que le grand
nombre de composants dans un liquide inhibe la nucléation.

la barriere de Gibbs pour la formation d'un nucléus sphérique critique d'un intermétallique de
concentration C & partir d'un liquide de concentration Cy et contenant #n. atomes dans le
nucléus critique est donnée par :
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c -1, (T)AG, (C,C,)
AG (C.Cy) =

2N (2.19)

Et le travail minimum Wy qu'il faut pour former une fluctuation de concentration contenant n
atomes est:

nAG (C,Cp)
W, = /0 (2.20)
Ny

N 4 : Nombre d’Avogadro

AG r (C,CO): L'énergie de Gibbs isotherme de formation d'une mole de fluctuation de

concentration de composition C, a partir d'une grande quantité de liquide dont
la concentration moyenne est C .

on appelle P le rapport entre la barriere d'énergie de Gibbs AGC(C,CO) et le travail

minimum qu'il faut pour former une fluctuation de concentration de Cy a C et contenant 7,
atomes est donné¢ par :

C
AG'(C,Cy)  ~AG,(C,C)

p— _
W, 286G £ (C,Cy)
, 2.21)
1 0"AG 2
AG(C.C) =~ — (c-¢p)
2\ ac
C:CO

Quand P>1, alors le travail minimum qu'il faut fournir pour former la fluctuation dans le
liquide binaire et plus petit que la barriére d'énergie de nucléation et donc P=1 c'est a dire
AG,= -2AGy est une condition critique pour la formation des fluctuations nucléantes.

Donc plus la valeur de la dérivée seconde de 1'énergie est petite, plus le domaine ou les
fluctuations nucléantes sont dominantes est large.

Cette approche a montré que l'aptitude a former un verre augmente avec le nombre de
composants. Dans le cadre de la nucléation homogene, il a été trouvé qu'un composant ajouté
baisse la probabilité de la fluctuation de concentration par un facteur de 10.

La conclusion est que 'augmentation du nombre de composants contribue a la diminution de
la probabilité¢ de nucléation homogéne est hétérogene dans les verres formés a partir de
liquides a plusieurs composants.
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Un tel liquide supportant une différence de taille atomique importante entre les atomes
constituants met en évidence l'effet de confusion qui gene la nucléation.

L'¢lévation de la viscosité résultant de la présence dans le liquide de petits atomes diminue le
volume libre et diminue la fréquence de nucléation [13, 14].

Ce critére n'empéche pas que l'on puisse obtenir un verre métallique avec seulement deux
composants.

e) Critére de la différence de taille des éléments :

L'addition d'atomes B dans la structure 4 produit des déplacements des atomes par rapport aux
nceuds du réseau, la distance entre deux atomes n'est plus constante. Si les atomes ont des
dimensions trés différentes, il existe une distorsion considérable de la structure du solvant
quand on introduit le soluté [15, 16, 17, 18]. Il en résulte une énergie de déformation qui
augmente I'énergie libre de la solution et rend cette derniére instable. L.’enthalpie de distorsion
pour un atome de soluté avec un facteur de taille atomique 7 est :

2
H=GVr

ou G est le module de cisaillement de la matrice,
et V son volume atomique.

Si le diamétre atomique differe de plus de 14% de celui du solvant la solubilité est faible [19],
et selon Hume-Rothery nulle si :

2

T

i (2.22)
26V

T r est la température de fusion.

Cette température de fusion diminue quand le décalage entre les tailles atomiques augmente.

Pour un alliage binaire, T r dépend de la distance atomique dp, des concentrations Cy et Cg,
et des rayons atomiques R4 et Rp. La température de fusion est proportionnelle a [20] :
4(AR )’ ]
x;' dy
(ARAB)2 = CA CB (RA _RB)2 (2-23)

x,=0.15 pour la structure cc

T, ocx;ij[ 1-
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Egami et Waseda ont trouvé une corrélation entre la formabilité de la phase vitreuse et le
décalage des tailles atomiques constituants dans les alliages binaires ainsi que leur
composition. Cette corrélation est exprimée par la relation :

(2.24)

Cuin est la composition minimum du soluté pour amorphiser la matrice. R4 et Rp sont
respectivement les rayons de 1'atome hote 4 et de 1'atome soluté B (voir figure 7).

0 =—— Egami et Waseda

T - ~ dans cet article

Concentration {at %)
=

[k -

LS ] oy LR i
H.[;'IR.\_

Figure 7 : Minimum de concentration d’atomes substitutionnels (ligne continue) et d’atomes interstitiels (ligne

en tirets) exigé pour ’amorphisation. Une courbe compositionnelle pour un alliage massique a base
de Zr (en pointillés).

L'instabilité¢ topologique d'un réseau cristallin se produit quand un certain niveau de
contraintes internes est atteint, conduisant a un nombre de coordination réduit, car seuls

certains sont autorisé€s dans les cristaux pendant que plus de liberté topologique est autorisée
dans les verres [21].

Si on fait un refroidissement rapide a des alliages liquides nous trouvons trois régimes définis
par le rapport de taille tel que quand [22]:

R

0.95 < B <1 la cristalisation se produit
Ry
Rp
0.6 < ——<0.95 la phase vitreuse se forme
Ry
Rp
—— <0.6 ['alliage se sépare en phases pures cristallines
R
A
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Les modeles expérimentaux de Mangeisdorf et Washington montrent clairement qu'un
mélange aléatoire de spheres de différentes tailles occupent toujours un volume plus petit que
le volume total [23, 24] de ses constituants séparés tel que :

V=N,V +NpVp (loideVegard)

f) Critére de concentration :

Le concept de volume atomique efficace conduit a admettre que les atomes ont une taille
donnée dans une structure donnée, le volume atomique varie linéairement avec la composition
et donc avec le paramétre de maille [25]. La figure 8 illustre la variation du parameétre de

maille en fonction de la composition d’un systéme.

x o = T
= o I
L e *f}t‘;; )
12345 B id BT
— ; 3 T
(BD _J_-" (D 5.
o ot = 4
© B () R
[N o
® @
c )
o 3
o
A Poids % B D A Poids % B

Figure 8 : Variation du paramétre du réseau en fonction de la composition a partir du diagramme de phase.

Du point de vue thermodynamique, la formation du verre est généralement favorable pour les
systémes et les domaines de concentration pour lesquels 1'énergie libre de 1'état métastable

amorphe différe le moins de 1'état stable cristallin [26].

mel ~
X 4, Xp concentrations atomiques (2.25)

Q : cons tan te proportionnelle a la chaleur molaire du mélange

E
G =0QX X 2 est I’énergie en exces de 1’alliage réel par rapport a la solution idéale.

Les propriétés thermodynamiques du liquide uniforme équivalent peuvent étre déduites de

ceux des constituants. Ainsi, par exemple pour I’alliage La-Al-Ni la valeur de la température
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de cristallisation Ty augmente avec I'augmentation de Al mais diminue a partir d’une valeur

maximale de Al (Voir fig 2.9).

067 Kis
AlzpLagsNizg

AlzglagsNizg

e e
- i
s 1, ™

|

=

c

=

3

Lo

L)

L

£

h ’
21 AbyglageNi
£ ot-assNigs
o

o

W

l

L .

400 500 600 700
Temperature, T/ K

Figure 9 : Courbes de D.S.C. des alliages amorphes Lass Al;s. Ni, (x=15;20;25 at%,).

Selon la composition, la cristallisation peut arriver par :
Cristallisation primaire.

Cristallisation polymorphe.

Eutectique [27].

5. Conditions expérimentales :

Comme il a été souligné au chapitre 1, les propriétés thermo-physiques des verres métalliques
sont trés sensibles aux conditions d'élaboration. Particulierement, les vitesses de
refroidissement sont de 1’ordre de 10° K/s dans la technique Melt-spinning [28].

Cependant, d’autres parametres expérimentaux tel que la pression d'injection, la vitesse du
substrat, le diametre de la buse et l'inclinaison du jet sur la surface, agissent aussi sur la
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morphologie du ruban et sur la microstructure de verre. La figure 10 illustre un schéma du
dispositif Melt-spinning.

Jet “quide -

Flaque liquide .-

— .
Sens de / —-Ruban solidifie

rotation

_Pression

Buse —
Alliage-—_ _
Inducteur de chauffe

Ruban

Figure 10 : Schéma de principe dispositif de trempe par Melt-Spinning

6. Conclusion :

D’aprés les différents critéres déja donnés, il apparait qu’un solide non cristallin donné peut
exister sous la forme d’arrangements différents suivant le mode de sa formation. Les
microstructures formées dans les matériaux dépendent non seulement de la composition ou de
la structure chimique du matériau mais aussi de l'existence du gradient de température ou de
concentration a l'intérieur de celui-ci lors de sa transformation. Les microstructures sont
¢galement fortement influencées par 1'énergie nécessaire [29] a la création des nouvelles
interfaces.
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Chapitre 3. Dynamique de la transition vitreuse

1. Introduction:

Ce sont les phénomeénes de diffusion qui déterminent la dynamique d'un grand nombre de
transitions de phases dont, le phénoméne de nucléation et le phénomene de décomposition
spinodale.

2. Théorie de la transition vitreuse :

Lorsque le liquide est dans un domaine de température ou des déplacements relatifs des
atomes peuvent se produire rapidement, le systéme s'adapte aux variations de température en

modifiant ses positions relatives pour minimiser son énergie libre. Le systéme cherche a
réduire I'entropie AS qui correspond au désordre configurationnel, ce qui est reflété par la

capacité calorifique C qui diminue brusquement des valeurs correspondantes a celles du

P
liquide, jusqu'a des valeurs correspondantes a celles du cristal. On parle de relaxation
structurale. Cette dernicre est donc associée a un réarrangement atomique, une modification
de la position des atomes, une diminution du volume libre comme on peut le voir dans la
figure 1, jusqu'a presque extinction entrainant un épuisement de I'entropie configurationnelle

de sorte que la viscosité devient considérable de méme que le temps de relaxation.

Vi
{ou H) Liquide stable /

Liguide métastable

Domaine de
transition vitreuse

Figure 1 : Evolution du volume et de [’enthalpie (V et H) depuis le liquide stable jusqu’au verre.

33



Remarquons que la relaxation structurale commence sur la distance des plus proches voisins
ce qui est visible au maximum de facteurs de structure [1].

En résumé la transition vitreuse et une transition dynamique en conséquence des
changements de la diffusivité, viscosité, et temps de relaxation [2]. Elle est le passage entre
I’état d'équilibre métastable liquide surfondu, et 1’état hors équilibre correspondant a un
arrangement atomique figé a l'échelle de temps d'observation.

3. Température de la transition vitreuse :

La transition vitreuse est caractérisée par une température a laquelle un liquide refroidi atteint
sans cristalliser un domaine de viscosité de l'ordre de 10 ® a 10" poises, ou encore 4 travers la
valeur de la chaleur spécifique C, qui augmente progressivement et commence a diminuer
indiquant une relaxation irréversible, avec une augmentation de la température (voir figure 2).

Cette valeur acquiert un minimum et augmente rapidement dans le domaine de la transition
vitreuse. On a remarqué que la température de transition vitreuse du systeme complétement
relaxé coincide avec la température du recuit [3], et que les premicres ainsi que les derniéres
températures de transition vitreuse dépendent linéairement du logarithme de la vitesse de
refroidissement. L'extrapolation de ces courbes se rencontre en un point qui est la température
de transition vitreuse idéale ou température de Kauzman, c'est-a-dire, la température a
laquelle AS=0. Cependant, cette température est tres difficile [4] a observer
expérimentalement. C'est aussi a cette température que la production du volume libre
commence [5, 6].

T M
ad
3 40~ —
s o
E 1l |
S 28 | .
e [ _ T
V24 o cristal
s liquide et verre
20(- I # i \ L
350 4} 450 S5(M) 550 600

TiK) {échelle Log)

Figure 2 : Variation de la chaleurs spécifiques des phases cristallines et vitreuses de [’acétate de Lit hium

4. Transport et dynamique de déplacement :

La brusque augmentation de la viscosité ou la diminution de la chaleur spécifique au cours de
I'hypertrempe est expliquée par les mécanismes de diffusion dans les liquides et les verres
métalliques a travers des mouvements corrélés de groupes d'atomes.
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a) Diffusion atomique et sa variation en fonction de la température :

La diffusion est le transport de masse d‘une position d’équilibre a une autre sur une échelle
atomique. Les diffusivités dans I’état liquide sont trés supérieures a celle dans 1’état solide.

Le coefficient de diffusion ou diffusivité est une grandeur thermiquement activée. Dans les
structures cubiques la variation du coefficient de diffusion en fonction de la température suit
la loi d’Arrhénius :

Q
D =Dgyexp| —— (3.2)
RT

ou Q est I'énergie d'activation (J/mole)

Dy est une constante indépendante de la température et de la concentration mais elle est
fonction du systéme cristallin, des liaisons interatomiques de I'ensemble de la structure [7].

D, change de valeur autour de 7, et donc D, cette variation est d'une magnitude de 1'ordre de
28, ce qu'on voit sur la figure 4.

T (K)

-
10716 673 5123 . 5;"3 523
r @ les donnée
17 i i ajustement d'Arrhénius
10" ¢ .
§ D, = 1.82x10™"'m?s,
—~ s e Q = 1.05eV
c{.‘{'?* L g = Dg = 1.1x10*"m?/s,
E g Q= 4.47eV
@ 10 F f!
& [ T
“11‘.
=20 i =
107 | " f- "i
1J{-‘.'-21 1 " 1 " 1 Y A ! i TJ_.
1.4 1.5 1.6 1.7 1.8 1.9
1000/T (K™

Figure 4 : Variation du coefficient de [’autodiffusion et [’ajustement selon la loi d’Arrhénius du Be dans
Zry12Tig5.8 Nigg Cupzs Bes s

Le phénoméne de transport de matiére dans les solides non cristallins est directement lié¢ a la
mobilité atomique et donc au concept de volume libre [8]:
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_V _Q
0
D = DO eXp ﬁ eXp E (32)
rTg)

Vo : Volume minimal de la cavité susceptible de recevoir l'unité structurale mobile.

Vr: Volume libre.

D=|— — (3.3)

¢ : Diamétre atomique.

t9 : Parameétre fixant I'échelle des temps.

0< x <[ : Indique l'intensité des effets de corrélation x=1/ dans un gaz parfait et x=0 pour un
ensemble de particules en interaction maximale.

7 : Temps caractéristique moyen du mouvement atomique le plus rapide.

Cependant, les valeurs obtenues a partir de l'espace ne vérifient pas la loi d’Arrhénius mais
sont de la forme suivante:

D = KT* (3.4)

La dynamique moléculaire est arrivée a établir une régle générale pour les liquides [9] :

D = KTn avec n=17,..... ,2.3
(3.5)
et K : cte caractéristique du métal
En ce qui concerne l'interdiffusion :
DAB = (XADB + XBDA)mS
ou x 4 et xp sont les fractions molaires des composants A et B
(3.6)

s est le facteur additionnel de correction ( facteurdeManning)

et m est le facteur ther mod ynamique

La variation du coefficient d’interdiffusion suit aussi la loi enT

. . ) . 2 . .
Apres plusieurs expériences on est arrivé a conclure que D est une fonction de 7 mais qu'il y
a une déviation pres de la température de fusion.
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C'est de la diffusion que dépend :
B La nature des phases formées
B [a composition des phases formées

B La cinétique de croissance et I'existence de ces phases.

b) Décomposition Spinodale :

La diffusion intervient dans les réactions de composition qui se produisent dans les solutions
non steechiométriques. Cette décomposition peut faire intervenir en plus de la diffusion a
courte distance (ordre), la diffusion a longue distance (spinodale). Ces deux régimes sont
2G
séparés par les points d'inflexion de la courbe d'enthalpie libre 5 = 0. Le lieu de ces
dx

points en fonction de la température constitue la courbe spinodale (voir figure 5). Elle sépare
les zones de composition ou la transformation de phase nécessite 'activation thermique, c'est-
a-dire, la formation d'une composition hétérogéne par nucléation-croissance et I'obtention d'un
alliage métastable et la transformation sans activation thermique mais a l'intérieur de laquelle
les fluctuations de composition s'amplifient [10, 11, 12, 13].
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Figure 5. a) Variation de [’énergie libre en fonction de la concentration a une température fixe.
b) Diagramme de phase d’'un mélange avec une lacune de miscibilité.
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La texture d'une microphase démixée vitreuse dépend jusqu'a un certain degré
particulierement des étapes initiales de ségrégation, du mécanisme est dynamique
de la décomposition [14].

Quand on fait un refroidissement rapide la solution solide sursaturée qui en résulte se
décompose en précipités métastables, les zones de Guinier Preston (GP) qui sont des zones
riches en solutés cohérents ou semi cohérents avec la matrice (voir figure 6).
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Figure 6 : a) Zones Guinier Preston I cohérentes et b) Zones Guinier Preston 2 semi cohérente avec la
matrice

Dans le processus classique, quand la gouttelette compacte dépasse la barricre de nucléation,
sa croissance s'accélere, par contre au voisinage de la spinodale, les gouttelettes ne sont pas
compactes mais fractales, elles ne croissent pas par particules, mais sont formées par la
coalescence de plusieurs agrégats dont le diamétre a la taille de la longueur de corrélation et
espacés par une distance moyenne [15].

La différents aspects entre le processus de nucléation-croissance et la décomposition
spinodale sont regroupés dans le tableau 1 [16] :
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Nucléation-croissance

Décomposition spinodale

1-la nucléation se produit a I’intérieur d’une
solution solide métastable sursaturée.

1-la décomposition Spinodale se produit dans une
solution solide sursaturée qui est instable vis-a-
vis des petites fluctuations en composition, alors
la solution se décompose spontanément
produisant des régions riches en A et en B.

2-le nucleus formé a refroidissement suffisant
est une particule séparée distinctement d'une
nouvelle phase qui peut avoir la structure
cristalline différente de la matrice

2-le nucleus formé par le refroidissement
suffisant n'est pas réellement une particule
séparée distinctement de la nouvelle phase mais a
la méme structure cristalline et orientation que la
phase parent.

3-c'est une large fluctuation de concentration
dans un petit volume provoquant un changement
de composition sur une courte distance.

3-au voisinage de la Spinodale il y a une petite
fluctuation de concentration sur un volume large,
donc produisant un changement de composition
sur une longue distance. La transformation se
produit simultanément a travers la matrice.

4-le processus de nucléation classique arrivent
dans la région ou le graphe de 1'énergie libre en
fonction de la composition a une courbure
positive c'est-a-dire g’’>0

4-la décompositions Spinodale se produit dans la
région ou le graphe de la courbure de I'énergie
libre en fonction de la composition est négative
c'est-a-dire g’’<0

5-ceci est associé a I'établissement de l'interface
distinct précipité/ matrice avec une barriére
d'énergie surfacique positive. Conséquemment la
barriére de nucléation qui existe doit étre
dépassée pour que la transformation commence.
Ce processus est controlé par la diffusion

5-l'interface précipité/ matrice n'est pas
initialement aigu mais diffus, sans posséder une
discontinuité structurale distincte. associé a ce
gradient d'énergie qui est surmonté par g’’ si
l'interface est largement diffuse. Dans cette
situation extréme il n'y a pas de barri¢re d'énergie
a la décomposition Spinodale. Cependant cette
réaction est gouvernée par I'énergie d'activation
de diffusion.

6-normalement il y a un temps d'incubation.

6-il n 'y a pas de temps d'incubation.

7-dans la région de nucléation et de croissance, le
coefficient d’interdiffusion D>0 se produit et les
fluctuations de composition augmentent non
exponentiellement avec le temps.

7-Dans la région Spinodale D<O0 se produit et les
fluctuations de composition augmentent
exponentiellement avec le temps

Tableau 1 : Comparaison entre le processus de nucléation-croissance et la décomposition spinodale

c) La viscosité et sa variation en fonction de la température :

La fréquence de nucléation est diminuée par la viscosité et est ralentie brusquement dans la
région de la température de la transition vitreuse Tg [17]. Plusieurs modeles sont
proposés pour exprimer ce comportement :
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i) La loi d'Arrhénius qui implique le mouvement de l'unité structurale et qui s’écrit :

-0
n=T1yeXp| ——
RT
Q : est |'énergie d 'activation (3.7)

1o est la vis cos ité quand la température est inf inie

et Tyy est la température a laquelle la viscosité divergerait

La loi d’Arrhénius est vérifiée en dessous de Ty .
Quand la viscosité est comprise entre 10" et 10" poises.

ii) Loi de Volger-Fulcher qui exige le fait que le processus d'écoulement repose sur un
mouvement coopératif impliquant un groupe d’atomes, 1'expression de la viscosité du liquide
surfondu est décrite alors par :

n=rngexp| —— (3.8)
T-T,

La figure 7 illustre la variation de la viscosité pour un systéme Pd4y Cuso Nijg P2

T T S—— S
14} B S 10:“ Pa.s ‘
:- — 7,= 107 Pas PdgohiioCuyePze |
12 - 9, =10' Pas 2
Q10 .
.*g N Equation de type Fulcher [
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& !
S i
4[ !
2.I :
O — b J:.____...__j
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Température réduite T,

Figure 7 : Dépendance de la viscosité en fonction de la température dans le liquide surfondu pour 'alliage
amorphe massique Pdyy Cuszy Nijy Py Les courbes représentant les valeurs théoriques calculées a
partir de ’équation de Fulcher utilisant différentes valeurs de viscosités minimum.

iii) La loi hybride qui est la plus proche de la réalité :

0 B
n=nylexp| — |exp| —— (3.9

RT T -1
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iv) La loi d’Adams et de Gibbs qui ont tenté de lier I'aspect de la relaxation avec les
considérations de I’entropie en proposant :

B
n =1y exp—r
TS,
S . est | 'entropie de configuration (3.10)
T
S, =1 AC,dinT
To

v) Doolittle a appliqué la théorie de volume libre pour exprimer la viscosité :

V
n=AexpB oce
Yy
Voce = V(occupéaT = 0°K) = Vg (1- ang)
a; est le coefficient d 'exp ansion du liquide (3.11)

Aet B sont des cons tan tes empiriques

Vf est le libre du liquide
De cette équation découle I’équation empirique de Williams-Landel-Ferry :

. AT =T.)
In| & |- — & (3.12)
n) B+(T-Ty

vi) Le modele de Stokes-Einsein met en évidence la relation entre la viscosité [18] et la
diffusion:

n=—"
3npD

@ est le diamétre de ['unité structurale (3.13)

Si les particules qui diffusent sont grandes devant celles du milieu et si les particules qui
diffusent sont égales a celles du milieu alors :
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pe
270D (3.14)

Cette loi est valide au dessus de T,. L'évolution de la viscosité se fait donc en deux grandes de
parties distinguables séparées par le changement abrupt qui exprime la presque divergence de
la viscosité a la température finie Ty (voir figure 8).
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Figure 8 : Evolution de la viscosité et du coefficient de diffusion durant deux hypertrempes d’un liquide au
dessus de Tg, et en dessous de Tg

La viscosité refléte donc la relation de I'énergie thermique a une température donnée et les
forces restructurant les positions des espeéces vers un volume donné dans lequel les
réarrangements atomiques peuvent arriver, c'est donc la grandeur la plus directement li¢e a la
relaxation interne et selon Maxwell [19] :

n
T=—
7
T temps du réarrangement atomique (3.15)

11 2
1 mod ule de cisaillement (u =10 dynes/cm )

Ces considérations ont permis de classer les verres en liquides forts et liquides faibles ou
fragiles. Les liquides forts sont des liquides dont la viscosité suit une loi du type d'Arrhénius
sur toute la gamme des températures, et ceux dont le comportement est différent, sont dits

faibles.

Ces verres dits aussi fragiles sont ceux soumis a une transition vitreuse prononcée sur un
faible intervalle de température.
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5. Modele de volume libre et le couplage de modes :
a) Le modéle du volume libre :

La viscosité et la diffusivité refletent la mobilité atomique qui est proportionnelle a la
concentration de défauts. Les défauts structuraux ne sont pas définis en termes géométriques
mais en termes de sites qui jouent le role de catalyseur dans le processus de diffusion. Ces
défauts n'ont pas de forme sphérique et consistent par exemple a la température ambiante en
des espaces compris entre 9 atomes et plus.

Ce défaut est défini comme étant un site dans lequel le volume libre excéde une valeur
critique qui est de I'ordre du volume atomique.

Le volume libre est défini par :
Vf =V -7, (3.16)

V. est le volume de la maille de Voronoi d'un atome a 1'état le plus dense du verre et V' le
volume de la maille de Voronoi supérieur a V..

Le changement du degré d'ordre de la structure atomique induit par la relaxation structurale
est reflété par la distribution des vides interatomiques. Cette théorie suppose que la production
du volume libre commence a la température de Kauzmann et évolue selon la relation :

a; . Coefficient d'expansion thermique linéaire du liquide.

ag : Coefficient d'expansion thermique linéaire du verre.

Ce mod¢le convient aux verres faibles et suppose :

1) L'existence d'un certain volume local pour recevoir 1’atome.

2) L’atome considéré possede une énergie suffisante pour sortir de son potentiel (rompre des
liaisons) et occuper ce volume libre [20, 21].

b) Le modele du couplage de modes :

Ce modele repose sur la considération que chaque particule vibre dans une cage formée par le
voisinage jusqu'a ce qu'un phénoméne de couplage de mode de vibrations entraine 1'ouverture
de cette cage et la constitution d'une autre cage dans le voisinage immédiat.
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Dans cette approche, le déplacement des atomes peut-étre séparés en deux parties :
B Un mouvement de vibration autour d'un minimum d'énergie potentielle.

B [e saut occasionnel d'un atome d'un minimum d'énergie potentielle vers un minimum
voisin.

Le premier mouvement est appelé mouvement interne a la cage et le second est appelé
diffusion [22].

Au temps 7y, un atome est a la position x (zy) et le déplacement de cet atome est donné par :

r(t) = x(t + At) — x(1)

2
et ‘r(t)‘ est le carré du déplacement moyenné sur tous les atomes d 'un type donné

(3.18)

L’étude de la variation du temps de relaxation structurale a mis en évidence la relaxation di a
un mouvement vibratoire des atomes dans la cage formée par leurs voisins c’est la relaxation
p, et a haute température la cage se désintégre et la relaxation structurale ou processus a
s'installe c'est-a-dire qu'on passe d'un mode de diffusion a longue portée [23] vers un mode
local. La figure 8 illustre le changement des deux modes en fonction de la température.
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Figure 8 : Changement de régime pour la relaxation a une température T, =1.15T,

On peut aussi schématiser 1'état vitreux par le biais de la fonction d'autocorrélation densité -
densit¢ de van Hove. Cette fonction est proportionnelle a la probabilité d'observer une
particule «i» a l'instant « # » sachant qu'il y avait une particule «j » a l'instant ¢ =0 a
l'origine.

-1
G(r,t) = p <p(r,t)p(03f)> (3.19)

p(r) est la densité du nombre en r (nombre de particules par unité de volume)
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et sa transformée de Fourier :
1
F (1) = N<pk (0)p_(0))

F (0) = ]lv<pk<0)p_k<0)>

et (3.20)
Fe () {pr () p_g (0)
4, = -

R (0)  {p(0)p_g (0))

Dans le verre, les fluctuations de la densité sont bloquées car les relaxations de la structure ne
se produisent plus et la fonction garde [2.8] une valeur non nulle :

lim ¢k (t1)=0 état liquide
quand t +> 0 (3.21)

silimg; (¢) # 0 état vitreux

6. Conclusion :

Le coefficient de diffusion varie selon la loi de Vogel-Fulcher au-dessus de la température de
la transition vitreuse, et en accord avec la loi d'Arrhenius pour des températures en dessous de
T,.

Les grandeurs les plus importantes pour décrire la dynamique de I'état vitreux sont I'enthalpie
libre et la mobilité atomique dont le caractére collectif est particulierement prononcé dans le
domaine de température autour de T,

Dans cette approche liée au comportement dynamique de la matiére le paramétre crucial et le
temps de relaxation 7 dont dépend la durée des modifications de configuration permettant au
systeme de conserver son équilibre quand la température varie. Il est remarquable de constater
que les liquides dits « fragiles » qui donnent lieu a la description satisfaisante avec la théorie
de couplage de mode. Cette théorie ne peut donc s'appliquer au cas des liquides dits « forts ».
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Chapitre 4 : Etude de la formation d'un verre

métalliqgue d’un alliage binaire "Al-Ni"

1. Introduction :

Dans l'analyse de la dureté exceptionnelle des alliages d'aluminium nanostructurés (figurel),
comparés aux alliages d’aluminium cristallins, le haut pourcentage de soluté contenu dans le
systéme apparait étre un facteur important.

Une caractéristique remarquable des alliages contenant plus de 80 % d'atomes de composants
de base et qui n'ont pas d'eutectique profond qui, était pourtant la ligne commune pour la
facilit¢ d'obtention de verres, la différence des tailles atomiques des constituants qui est
supérieure a 12%, ainsi que la chaleur spécifique du mélange qui est négative semblent étre
des facteurs clés favorisant la formation de verres [1].

\AI pure -
» 107 1 1
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5 107 10
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2 107 SR | A—— aliagesdal 4 ().]
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[a ]

=

nm

diametre afomique de Al

I [
0 500 1000 1500

force de tension

Figure 1 : Résistance a la tension en fonction de la microstructure.

L’¢énergie stockée due aux défauts, au raffinement du grain et la supersaturation sont des
mesures cruciales du niveau de la métastabilit¢ dans l'analyse de 1’amorphisation des
microstructures nanostructurés. Les phases présentes dans des alliages, durcis par
précipitation, sont déterminées a partir des diagrammes de phases métastables [2].
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2. Diagramme de phase :

La thermodynamique ne peut pas prévoir a priori les équilibres métastables qui sont de
véritables équilibres thermodynamiques stables qui s'établissent en l'absence d'une phase
cristallisée plus stable mais qui ne germent pas dans les conditions expérimentales [3].

Le diagramme de phase partiel dans lequel la composition en nickel est comprise entre 0 est
50 % est bien établi .L'eutectique est placée a 2,85 at% a 630 °C et 5.7% en poids de Nickel
ou 2.7at% a 650 °C. la solubilité¢ de Ni dans 1 'Al a été trouvé aux environs de 0,05 % en poids
atomique ou 0.02 at% a 640°C .Sa température de formation péritectique a 1132-1133°C
contient a peu pres 28 % en poids de nickel (15 % atomes) [4]. 11 est clair que la température
de fusion augmente avec la concentration de Ni supérieure a 50% ensuite diminue
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fraction molaire de
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Figure 2 : a) Diagramme de phase du systeme binaire Al-Ni. b) Diagramme de phase métastable. [5, 6]
Si la concentration de Ni est supérieure a 50% il y a substitution d'atomes d'A/ par des atomes

Ni ce qui réduit la concentration électronique ; si la concentration en Ni est inférieure a 50%
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pour ne pas augmenter la concentration électronique, il ne faut pas substituer des atomes A/
aux atomes Ni mais supprimer des atomes Ni. De tels sites vacants sont dits lacunes de
constitution et le composé est qualifié de lacunaire [7, §].

3. Criteres thermodynamiques :

Pour comprendre la stabilit¢ des alliages A/-Ni, il faut remarquer que ce systéme est
caractérisé par les interactions électroniques d (Ni)-d (Ni) et d (Ni)-p (Ni). Cette derniere
devient plus importante avec l'augmentation de la concentration de I'aluminium et la liaison
est hautement directionnelle dans les compositions riches en aluminium.

L’¢tude de cette stabilité relative des différentes superstructures nous amene a considérer
I'énergie de formation de chaque structure ¢ :

AE o, (9) = AE( (9) = AE( (aléat., C ) (4.1)

Les énergies de formation a droite dans 1'€équation ont été évaluées au volume d'équilibre de la
structure ordonnée et de 1'alliage amorphe respectivement [9, 10].

Les enthalpies de formation s’écrivent :

AH (xp;) = E(NixNi All_xNi ) = (1= xp; )E(AL) = x p; E(Ni) (4.2)

Ou E(Al), E(Ni),etE(Ni , Al ) sont les énergies totales par atomes et celle de
X xy

I’alliage respectivement. La figure 3 montre que les enthalpies sont négatives pour les alliages
Al-Ni ce qui donne un assez haut degré d'ordre chimique a courte distance [11, 12, 13].

AH in kJ/mol

.60 1 1 1 1 J
0,0 02 0.4 06 08 1.0

Figure 3 : Enthalpies de formation a 1800K et a 1700K des alliages Al-Ni
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Le facteur de structure total obtenu a partir des propriétés thermodynamiques, nous permet
de déterminer ’ordre local. La figure 4 illustre la dépendance du facteur de structure partiel
pour les faibles valeurs du vecteur de diffusion g.

0,06 -

0,05

0,03

Sec(0)

0,02

0,01

0,00
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Figure 4 : Facteur de structure partiel des alliages AI-Ni al800K

Son expression est donnée par [14] :

Nk T P
See(0) = ( )| — (4.3)

CniC g1 \9C p;

La transformée de Fourier de cette expression donne la fonction de distribution atomique des
paires g(7):

2 Imax ]
() == [4[S(g)~1]singr dg (4.4)
7 9min

La figure 5 donne le profil de la fonction de corrélation partielle des paires du liquide

Alg() Ni20 a T=1300K.
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Figure 5 : Fonctions de corrélation partielle des paires du liquide Algy Niy a T=1300K

Le facteur de structure totale S(0), dépend de la densité atomique moyenne, de Ia

11 -
compressibilite isotherme K¢ = 2.11-10 N m ,etdu facteur de dilatation :

o=—| — = -0.96
V aCNl T,P

V' est le volume molaire du mélange

Pour I’alliage AlgyNizg, la température du liquidus est /260K et 1’enthalpie de mélange

o

AH=-25.2kJ/mole & 1773K. La densité a I’état liquide p = 0.06 at./ 4

Les distances interatomiques et les nombres de coordination dans le liquide AlgyNiyo sont pour
les paires atomiques rassemblés dans le tableau-2 [15, 16] :
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AlgoNing
Paires atomiques I”l.j (A) Z;

2.36

Ni-Ni —
298 = r =2.63 1.65
2.98 6.7
2.54 7.1

Ni-Al
3.50 3.8
4.48 28.0
2.82 9.6
4.9

Al-Al
5.57 36.8

Tableau 2 : Les distances interatomiques pour les paires atomiques et les nombres de coordination dans le
lzqulde Alg()Niz().

4. Critere de taille :

L'étude de 1'ordre local nous amene a l'analyse microstructurale des phases obtenues. Pour
plusieurs classes a base d'aluminium, la cristallisation initiale correspond a la formation de la
phase primaire (c'est-a-dire I'Al) ce comportement est d'importance dans la compréhension du
contrdle de la formation vitreuse.

Les calculs et mesures de volumes atomiques ont montré que pour les alliages concentrés, les
volumes atomiques sont remarquablement plus petits que ceux attendus par la loi de Végard.
La déviation négative de cette loi exprime la présence de l'ordre a courte distance dans le
liquide (voir figure 6).
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Figure 6 : Volumes atomiques calculés pour les alliages Al-Ni liquides a T=1900K

En effet, le volume atomique d’un métal pur est donné par :

V =— M : masse atomique, et p : la densité

Pour un systéme binaire le volume atomique est donné par :

o C,M,+C;M,
“ Pai 4.5)
CpH,Cp,M My, et py,

Sont respectivement les fractions atomiques et les masses atomiques respectivement et p_, la
densité mesurée de 1’alliage.

Dans les systémes réels, I’excés de volume est :

Ve = Vat - Vidéal
4.6
i CM, +C,M, _(CAMA . CBMBJ (30
Pai P4 Ps

La différence de taille entre 'atome d'A/ et I'atome de Ni (R4 =1 5824 et Ry; =1 .377A’) crée
l'instabilité topologique de la solution solide cristalline en compétition et facilite la formation
de la phase amorphe. La figure 7 montre 1’évolution et le contréle de la nucléation, la
surfusion qui est atteinte durant le refroidissement court-circuite la réaction de nucléation et la
distribution de taille de nucléation C(n) qui se produit pendant le refroidissement, ne
chevauche pas avec la taille critique du nucléus. A la température de cristallisation Ty, la
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vitesse d'évolution de la chaleur montre un retard clair avant le début de la réaction de
nucléation et un pic maximal associé¢ a la nucléation et a la croissance continue. Les densités
de particules dans la cristallisation primaire a base d'aluminium sont comprises entre 10*' et
107 ce qui veut dire que la moyenne de séparation des cristaux [17, 18] est seulement de
100nm.

controle de nucléation

Ef"f:f”fi;ﬁ \ C(n) i
T F T :___;J T i
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Figure 7 : Etapes de controle de nucléation et de croissance dans les alliages Al-Ni.

5. Cinétique de I’évolution cristalline :

La densité nanocristalline élevée est couplée a la présence de la haute densité de sites de
nucléation dans le liquide surfondu.

Turnbull suggere que le soluté sert de catalyseur ou favorise des agrégations qui jouent le role
de catalyseur.

La valeur estimée de la vitesse de nucléation stationnaire suivant une période transitoire est a
\ 19, 3
peuprésJ=5.10" /m’.s

Le nombre de nanocristaux d'4/ par unité de volume N(?) pour 1'échantillon est reli¢ en au
temps de nucléation transitoire 7 a travers la relation suivante [19] :

2 n 2
V4 o (1) —-n
N()=J|t—-—1-2t2—5—exp 4.7
6 n n T

55



6. Transition de phase:

Pendant le refroidissement rapide du liquide plusieurs verres métalliques ne montrent pas une
température de transition vitreuse claire mais il y a un grand changement dans la capacité
calorifique qui représente 1'augmentation de la viscosité. La figure 8 donne la variation de la
viscosité pour I’alliage AI-Ni a I’état liquide.
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Figure 8 : Viscositeé des alliages AI-Ni a I’état liquide

Dans les liquides binaires la taille de ces régions de phase séparées est estimé par :

X = \/E (4.8)

ou D est le coefficient de diffusion.

L’évolution du coefficient d’autodiffusion du Ni dans les alliages riches en A/ est donné dans
la figure 9.
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Figure 9 : Coefficients d’autodiffusion de Ni dans les alliages liquides AI-Ni ;

La vitesse de croissance d'une particule dans un champ de particules en compétition est donné
par [20, 21]:

dR
R(—)=Dk(1-y) (4.9)
dt

ou R est le rayon de la particule, D le coefficient de diffusion, y la fraction solidifiée et k le
rapport de partition de soluté :

cris
Cp
k= i (4.10)
q
Cp

S'il y a un exces de concentration du soluté, la vitesse de croissance augmente brusquement
avec la surfusion, il y a piégeage de soluté.

Si la vitesse de croissance est trop ¢élevée, pour qu'il y ait construction de sous-réseau dans la
phase intermétallique et que la surfusion dépasse une valeur critique ATy, on atteint la
transition de croissance de collision limitée c'est le piégeage du désordre (voir figure 10).
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Figure 10 : Un état instantané de [’alliage AlgyNisg a 1750k, les spheres bleues représentent les atomes Ni et

les verts I’Al)
7. Vitesse de refroidissement :

La fraction volumique des particules cristallines est controlée par la vitesse de refroidissement

(voir figure 11).
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Figure 11 : Températures de précipitation dans les alliages Al-Ni

En changeant la vitesse de rotation du tambour en cuivre du syst¢tme Melt Spinning, ou en
changeant la température de 1'alliage fondu , la microstructure du produit varie, figure 12 [22].
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Figure 12 : a) Haute densité de nanocristaux ayant une taille de 12 nm environ dans une matrice amorphe
b) nanocristal de Al entouré par la phase amorphe [23].

Pour produire un ruban amorphe avec approximativement le méme degré d'amorphisation, il
est nécessaire que durant le processus de trempe, la surface du cylindre, la température du
liquide, et la vitesse de I'écoulement du liquide soient constants ainsi que [24] :

V, T. .
trempe tan tan
_ frempe s ¢ 4.11)

I}Fempe

Vdisque

Le raffinement des grains est d0i a la dispersion des fragments de dendrites a travers le liquide
et non a une nucléation indépendante. Le processus de réarrangement atomique peut-&tre de
deux sortes :

B Diffusion limitée.
B Collision limitée.

Le premier cas est appliqué a la croissance des composés intermétalliques et est accompagné
de formation vitreuse. Dans le cas de la collision limitée des processus interfaciaux ne sont
pas diffusifs. La vitesse maximale de l'interface solide/liquide est approximativement la
vitesse du son.

Précédant la formation vitreuse, la cinétique de collision limitée est surtout utilisée pour les
métaux purs [25, 26].

Des expériences de solidification rapide indiquent que certains composants qui sont
normalement ordonnés au solidus peuvent étre forcés de se solidifier dans une forme
cristalline chimiquement désordonnée.

Quand ['état stationnaire est atteint la distribution du soluté¢ dans le liquide en face de
l'interface est donnée par :
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1 -k Vv
exp| ——z (4.12)
ko Dy,

CL:CO 1+

Dy est le coefficient de diffusion du soluté dans le liquide et z est la distance a partir de
l'interface.

A grande vitesse, la proportion de soluté n'a pas le temps suffisant de se répartir dans chaque
sous-réseau. La vitesse de solidification a laquelle le parametre d'ordre a longue distance a
l'interface liquide-solide tend vers zéro est sera donnée par:

TC
Vpso =Vp|—— -1 (4.13)
Ty

ou Ty est point de fusion de la phase ordonnée et 7. la température a laquelle la phase solide
deviendrait désordonnée durant le chauffage si la fusion pouvait étre évitée et Vp la vitesse
diffusive d’échange d’un atome entre le cristal et le liquide .

I1 est bien convenu que la structure dendritique est d'autant plus fine que la chaleur est extraite
plus rapidement pendant solidification. Le temps local pour une solidification complete est
donné par [27] :

H —-H:
- Ml (4.14)
S C L]
pm T

Dans lequel le numérateur est la variation d’enthalpie molaire de 1’alliage entre liquidus et
solidus et Clpm est la capacité thermique molaire du liquide.

Au niveau microscopique, les techniques de dynamique moléculaire ont été développées pour
extraire des propriétés importantes de l'interface solide/liquide, ainsi que le coefficient
cinétique et I'énergie libre interfaciale solide/iquide.

Les méthodes des simulations atomiques sont capables de déterminer avec précision
I'anisotropie de ces parameétres [28].

8. Modélisation et Melt-spinning :

Les propriétés macroscopiques des matériaux dépendent des microstructures présentent a
I'échelle mésoscopique. Les fortes influences des parametres de traitement du matériau sur le
développement de la microstructure, et de la microstructure  sur les propriétés
macroscopiques sont controlées par la taille des particules et les corrélations spatiales [29]. La
mod¢lisation des propriétés de transport thermique dans des matériaux fortement
désordonnés, est entreprise a l'aide de simulation de type dynamique moléculaire afin de
prévoir leurs comportements. Microscopiquement, le transport dans le régime
hydrodynamique est gouverné par des collisions d’atomes non corrélés. Tous les atomes

60



contribuent d’une maniére continue au déplacement carré moyen et la diffusion prend place a
travers un écoulement visqueux comme dans 1’équation d’Einstein.

Cependant quand la densité augmente, méme dans le cas d’un systéme de sphéres dures, la
dynamique des particules réelles est plus compliquée et controlée par des corrélations
complexes [30].

Il y a deux formulations pour lier le macroscopique au microscopique, d’abord la relation
d'Einstein qui décrit le comportement asymptotique pour des temps longs [31] :

<r2(t)> = 2dDt (4.15)

Ensuite la relation de Green-Kubo qui lie la fonction de corrélation au temps :

1 o0
D =— [ {5(0) - 5(0))dr (4.16)
do

Sur le plan expérimental, les processus de solidification rapide peuvent étre divisés en deux
catégories :

Ceux qui exigent une chaleur de transfert élevée du liquide vers un milieu externe, et ceux qui
exigent une grande surfusion du liquide avant la solidification. C'est-a-dire, que la chaleur
produite et dissipée seulement dans le liquide surfondu. Le domaine étant soumis a des
conditions adiabatiques, une augmentation aigué de la température se produit.

I1 y a alors recalescence et le transfert de chaleur est considéré interne. Les valeurs élevées des
chaleurs de transfert font que les vitesses de refroidissement sont trés élevées. Comme la
solidification se fait en un temps tres court, il est difficile, voire impossible de mesurer la
température avec précision durant la solidification, la prédiction numérique de la température
est alors un outil efficace.

Dans le Melt spinning, le cas de conduction de la chaleur dans un film trés mince, est
considéré en utilisant la méthode de la dynamique moléculaire. La roue est modélisée en tant
que réservoir refroidissant, avec une capacité calorifique finie [32]. Le mouvement des
particules est résolu numériquement pour étudier le processus de transfert de I'énergie
thermique.

\

L'objectif est d’étudier le comportement a 1'équilibre avec des conditions aux limites
périodiques, les parameétres du matériau et la configuration atomique dans un film mince.

Pour commencer une simulation, il est efficace d'initialiser les atomes sur un réseau de
structure régulicre. De préférence la structure dans laquelle notre alliage cristallise [33]. Les
simulations actuelles peuvent dépasser 0,7 uset sont donc aptes a travailler avec des

coefficients de diffusion de 10™'° m?/s, ce qui limite I'analyse de la diffusion dans la zone de la
transition vitreuse ou l'effet de transport change de I'écoulement visqueux caractéristique des
liquides au transport diffusif thermiquement activé qui se produit dans I'état solide. Le point
essentiel des simulations est le couplage interatomique et cette approche apparait dans notre
choix du potentiel E.A.M. et de ses paramétres empiriques [34].
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Dans la méthode du Melt- Spinning, la couche fine refroidit rapidement (voir figure 11) avec
un bon contact thermique avec le disque. La balance thermique aura pour expression [35] :

dT  Ldf
WT -T;) = -pX(C— +—) (4.17)
dt dt

h est le coefficient de transfert thermique a l'interface disque-couche,
T et T, sont les températures du liquide et du disque a l'interface,

X, p, C et L sont respectivement 1'épaisseur de la couche, la densité, la chaleur spécifique et
la chaleur latente,

fest la fraction liquide,
(-df/dt) est la vitesse de solidification et

—dT/dt 1a vitesse de refroidissement.

1 : tambour sur lequel la trempe est faite
2 : récipient en quartz pour l'alliage fondu
3 : four a induction haute fréquence
4 : thermometre a radiations optiques
5 et 6 : systeme pour le contrdle et pour la
programmation de la vitesse de rotatiot
du tambour
7 : systéme pour libérer le nitrogéne liquide
utilisé en pour la conservation du ruban
produit.

Figure 11 : Dispositif pour I’élaboration d’un ruban amorphe par Melt-Spinning.

Les modeles utilisés dans la formation du ruban, montre que son épaisseur dépend de la
vélocité du disque et de la vitesse du flux de masse :

B  Quand la vitesse augmente l'incorporation du gaz augmente entre le ruban et le disque
réduisant le coefficient de transfert de chaleur.

B Nous voyons que la vitesse de refroidissement moyenne est directement proportionnelle
au coefficient de transfert de chaleur et inversement proportionnelle a 1'épaisseur du
ruban aussi la vitesse de refroidissement augmente linéairement avec la vitesse du disque.

62



B Durant la solidification le liquide est surfondu jusqu'a la température de nucleation 7},

avant que la solidification ne soit initiée, suivie par la recalescence pendant que la chaleur
latente est produite rapidement.

dT

B Durant la recalescence, — est large, la solidification est adiabatique.
dt

B La solidification n'est pas en général terminée durant la recalescence.

B Les surfusions de nucléation peuvent étre mesurées a partir de la répartition de la
solidification.

B Durant la recalescence, on a trouvé qu'elles augmentaient linéairement avec la vitesse de
refroidissement et par conséquent avec la vitesse du disque.

dT
ATNoc —ac V
dt

(Les surfusions dans le Melt Spinning sont a peu preés de 100° a 200 ° K).

B Pour la surfusion de nucléation inférieure a la limite de 1'hypertrempe L/C, c’est a dire,
quand le coefficient de transfert dans 1’équation (4.17) est négligeable, la recalescence est

suivie par un ¢tat d'équilibre de croissance a une température constante 7, . Pendant I¢tat

d’équilibre de croissance on a :
dT/dt =0, alors :
I —T,) = pLv=pLuATs;
v =—Xdfdt

v est la vitesse de solidification,

4 le coefficient de mouvement de l'interface solide-liquide,

ATy, est la surfusion de croissance a I'état d'équilibre.

L'extraction de chaleur dans le substrat conduit l'interface solide-liquide a travers la couche de
l'alliage avec une vitesse V. L'avantage de 1’approche décrite est d’éviter la difficulté de
repérer la limite de l'interface solide-liquide qui est diffuse sur une certaine épaisseur.

9. Conclusion :

I1 est important de retenir que :
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1) Les alliages Al-Ni montrent une stabilité thermique ¢élevée di a un ordre a courte distance
car les alliages riches en Al ont des liaisons hautement directionnelles.

2) La taille des particules nanocristallines CFC -Al dispersées dans une matrice amorphe est
déterminée par l'identité de 1'é1ément soluté.

3) La concentration des fluctuations indique la présence possible de nucléus préexistant qui
conduit au processus de croissance durant la précipitation de CFC Al

4) La croissance du grain a été observée dans plusieurs alliages amorphes a base d'aluminium
qui ont des énergies d'activation faibles, c'est-a-dire, dans l'intervalle 1.3 a 1.7 eV.

5) Pour la modélisation du Melt Spinning, les points faibles sont liés & un manque de données
empiriques de certains matériaux. Particulicrement, les effets de la cristallisation sur le
comportement rhéologique. Un modéle plus réaliste doit étre basé sur plus de données. Une
recherche plus expérimentale et plus théorique dans ce domaine est nécessaire, puisque le
mécanisme physique derriere les structures vitreuses est en général localisé a de trés petites
échelles, la modélisation atomique, est une méthode commune, pour ¢élucider les fondements
physiques des verres métalliques.
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Chapitre 5 : Modélisation structurale des verres

métalliques (Al-Ni) Par la dynamique moléculaire

1. Introduction :

La connaissance de la structure d’un matériau permet de comprendre et de prévoir son
comportement lors d’une transformation physique. La compréhension comme la prévision
sont considérablement facilitées lorsqu'on peut visualiser les structures [1].

La dynamique moléculaire consiste a étudier le mouvement des atomes en appliquant les lois
de la mécanique classique Newtonienne. Ces mouvements correspondent a des vibrations
autour d'un minimum d'énergie ou au passage d'un minimum a un autre. La recherche d’une
conformation consiste alors a faire une minimisation de 1’énergie. La subtile différence
géométrique entre l'arrangement compact aléatoire et 1'ordre cristallin local est évaluée dans
l'espace réel par la modélisation.

Pour cela il y a différentes approches la plus directe est la dynamique moléculaire ou les
trajectoires individuelles de quelques centaines d’atomes sont suivies pendant une période de
temps en suivant de prés leurs interactions mutuelles, ainsi que leurs collisions [2].

Afin de simplifier la modélisation, plusieurs approximations peuvent étre effectuées. Parmi
celles-ci, I'approximation de Born Oppenheimer (ou adiabatique), dans laquelle les masses
des noyaux sont trés grandes devant celle des électrons, est souvent utilisée. Dans cette
approximation on considére que les noyaux atomiques sont quasiment en permanence a
'équilibre vis-a-vis des électrons qui baignent dans un champ électrique généré par une
moyenne temporelle des positions des électrons. Ce qui justifie le terme adiabatique car les
noyaux ne percoivent a leur échelle qu'un bain d'électrons et n'échangent que trés peu de
chaleur avec ces derniers [3].

2. Principe de base :

Pour les systémes amorphes et vitreux, la dynamique moléculaire est absolument essentielle
puisqu'elle meéne a un modele structural. Tout modele théorique obtenu par la dynamique
moléculaire devient acceptable s'il est cohérent avec toutes les expériences. Alors ce modele
devient acceptable pour étre utilisé pour chercher un nouveau phénomene de 1'état vitreux [4].

Un état macroscopique ou thermodynamique est défini des grandeurs d’état telle que la
température, la pression et le nombre de particules. D’autre part, 1'état microscopique ou

mécanique est défini par les positions atomiques et les moments des atomes{rN, P N} . Cet

espace multidimensionnel est appelé espace des phases.

La température est calculée a partir de I’énergie cinétique :
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3 1 2
— KT = m<v >
2 2

et le nombre de particules est donné par la densité

3

Nm 4 3 L
p=-—7 e —rma =-—
L 3 N

La démarche de la dynamique moléculaire consiste a calculer la position d’un atome a
I’instant 7+A¢ connaissant sa position a I’instant 7. Les intervalles de temps A¢ sont pris
suffisamment courts pour que I'on puisse considérer les forces interatomiques constantes. La
méthode consiste a partir de 1'énergie potentielle calculée, a déterminer successivement les
forces, 1'accélération, la vitesse et la position atomique a tout instant de la simulation [5, 6]

Ep—>Fl-—>al-—>vi—>rl-

Comme les phénomenes courants quantiques ne peuvent pas €tre simulés on tient compte de
certains faits

2
—-oU or .
F=— o m—y = F
or; ot
o2
Le Lagrangien s'écrit : L = Z m;i —U(x)50es X3y)
- oU (x,,....
Les équations du mouvement : mx; = — (xla’ »Xax ) (5.1
xi
o2
' , mXxi;
et I'int égral du mouvement : Z— U (X oo Xy ) = FE

1

Comme la force résultante qui s'exerce sur chaque atome a une forme complexe, il n'y a pas
de solution analytique. On fait donc un calcul numérique par itération et cela en utilisant des
algorithmes comme l'algorithme de « Leap-Frog » qui a les mémes résultats que 1'algorithme
du type « Verlet » mais en plus, contréle facilement la température.

Le développement en série de Taylor des équations du mouvement peut étre exprimé comme :
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1 2 3 4
F(t + 8t) = r(t) + v()St + —a(t)St™ + b(1)St™ + c(1)St + ...
2

1 2 3 4
r(t — 8t) = r(t) —v(t)St + —a(t)St™ — b))t + c(t)St + ....... (5.2)
2

P+ 81) = 20(1) — r(t — 51) + a(t)S1% + 2e()5t" + ...

F(t+8t)—r (t - 5t)

et v(t)=
20t

Le dernier terme dans le développement, en puissance 4, est négligeable on peut donc choisir
un At 10 fois plus grand que le précédent. Il faut aussi que le pas de temps soit 20 a 10 fois
plus petit que le temps du phénomene le plus rapide, c'est-a-dire plus petit que la fréquence de

o -15 r
vibration la plus élevée ; par exemple 6f < 0.5 10 s (femtoseconde) car 6t ~ — our est

v
la distance au plus proche voisin et v la vitesse correspondant a une température ambiante

b %?/'
m

La température d'un atome ou I’agitation thermique correspond a I'énergie cinétique.

On va supposer que la force exercée sur les atomes est constante pendant un pas et on va
intégrer I'équation du mouvement en fonction du temps pour avoir la position. Pour cela nous
établissons les cas de conservation artificiellement, au lieu d'utiliser les forces pour calculer le
mouvement, on utilise les potentiels qui, pour des raisons de calcul, sont en général tronqués a
une distance correcte pour réduire le temps de leurs calculs.

Afin de simuler la couche mince, des conditions périodiques aux limites sont utilisées pour
minimiser les effets de la taille finie.

On ne tient compte que de la portée des interactions plus petites que L/2. Pour un atome

donne, les interactions sont limitées aux voisins a des distances plus petites que 7, < % car
NN -1) _ .

le calcul de ——— distances dans chaque pas d'intégration consomment un temps

2
significatif.

Le temps de calcul peut étre réduit considérablement en utilisant la liste de Verlet.

A chaque atome on attribue une liste de voisins qui contient toutes les particules a l'intérieur

du rayon de Verlet 7, legerement plus large quer,,.
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Dans le calcul des forces agissant sur un atome donné seules les particules appartenant a cette
liste sont considérées. Par conséquent, le déplacement maximal des particules entre deux

événements est plus petit que « », — o ».

gy
Pour un systéme de densité spécifique
p=N/V;

N est le nombre de particules

et J un volume qui est cubique de longueur L(nm) obtenue en minimisant 1’énergie libre et en
respectant I’expansion volumique.

a) propriétés structurales :

La dynamique moléculaire nous permet d'obtenir des grandeurs structurales telle que la
fonction de distribution radiale et, a travers sa transformée de Fourier, le facteur de structure.

A partir du potentiel choisi on peut écrire :

U % 2

— =2pr [ u(r)g(r)r dr (5.3)
N 0

Voon(r)

N 4rnr Ar

ou U est I’énergie potentielle totale, u(r) 1’énergie par paires et n(r) et le nombre moyen de
particules situées a une distance entre r et r+4r d'une particule (voir figure 1).

figure I : Principe de calcul de la fonction de distribution par paires : a partir d'une particule on détermine le
nombre de paires situées dans les couronnes successives construites a partir de la discrétisation.
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On aussi obtenir la mobilité atomique, a partir de la vitesse par :

<v (t)> = BF j<v (0)v (z)> dt
X xO X X 0

B=— (5.5)
donc u = ,B(f) <vx (O)v, (t)>0 dt

ou < > 0 est la moyenne a I'équilibre en absence de la perturbation F .

La fonction de corrélation des vitesses dont le calcul se fait a 1’équilibre est définie par [7] :

Ceq = <v(t)v(0)> (5.6)
b) Propriétés dynamiques :

Des grandeurs dynamiques tel que le coefficient de diffusion peuvent étre obtenues a travers
la fonction d'autocorrélation des vitesses :

1 o
DA::3£<WU)WUD%eAdt (5.7)

La relation d’Einstein peut de réécrire le coefficient de diffusion par le calcul du déplacement
moyen des particules :

2
Oﬂﬂ—ﬂm‘>=6Dt+k (5.8)

2
k est une constante et <‘r(t) - r(O)‘ > est le carré moyen de la distance [8].

Pour des temps suffisamment longs, on peut écrire :

2
I <‘G(f>—ri(0)\ >

D=— (5.9)
3 2t
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c) Propriétés thermodynamiques :

Les grandeurs thermodynamiques peuvent étre évaluées a partir de la moyenne des
fluctuations de l'enthalpie ou du volume, a une température donnée. La validité de ces
formules suppose que le systéme est en équilibre thermodynamique [9].

La chaleur spécifique a pression constante sera :

cpz(ﬁ] = 12<5H2> (5.10)
ST ) kT NPT
La compressibilité thermique :
2
p—-4(2) ) .
. .
VAP )y kT (V) r

Ou encore le coefficient d’expansion thermique :

(5.12)

NPT

a= (%] = tottor)
v er ), k,T

Le degré de correspondance entre les modeles de la dynamique moléculaire et des systémes
physiques dépend essentiellement de la nature de 1'énergie potentielle employée [10].

3. Potentiels d’interaction. Méthode des atomes enfoncés ou
Embedded atom method (E.A.M) :

On pourra choisir pour le potentiel un formalisme capable de décrire les propriétés que 1'on
désire reproduire par exemple dans les métaux ou le caractére localisé des liaisons est
important.

Les métaux liquides peuvent étre considérés comme un fluide & deux composants d'électrons
quasi libres, couplés par les interactions de coulomb aux ions [3].

Le potentiel EAM est une récente approche utilisée pour simuler l'interaction entre les atomes
des métaux et des composants intermétalliques, il est basé sur le théoréme de Hohn-Kohn qui
stipule que la contribution de I'énergie d'un atome sur ses voisins est une fonction de
l'intensité électronique locale due a tous les atomes avoisinants, il s’exprime comme [11, 12,
13]:
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E = %F(Pi) +i§j¢(7’ij)

at
pP; = > o (r)
i =i

at g . .
P (rl-j) est la contribution atomique dans le voi sin age des atomes

F(p;) est ['energie d ' enfoncement de ' atome i (5.13)
Zl' (V)Zj (r)
Pl) = ———
472'80

Zi et Zj sont les ch arg es effectives de chaque type d ' atomes
¢(rl-]-) est |'energie potentielle par paires a courte portée

En fait, non seulement on admet que les interactions ont une portée finie, car tendent a zéro,
les interactions au rayon de coupurer,, et ainsi conserver 1'énergie du systeme isolé, mais

aussi leurs dérivées premicres et secondes doivent y &tre nulles.

Apres avoir choisi le formalisme, il convient de sélectionner les parametres, c'est-a-dire,
choisir a la fois les fonctions qui vont composer les éléments ainsi que leurs variables [3].

Les fonctions d'interaction par paires sont paramétrées ainsi que la densité électronique et on
cherche successivement pour chaque paramétre un minimum local.

Des chercheurs comme Robertson, Heine et Payne ont proposé une stratégie pour réduire le

nombre de paramétres a ajuster, pour cela les fonctions potentielles sont optimisées en
minimisant les carrés des déviations moyennes des propriétés [14].

Dans notre alliage binaire 4/-Ni sept fonctions sont nécessaires pour décrire le systéme :

DA1—A1>PNi—Ni» PNi> P A1 ENi» Fa1-€ P 41— Ni

Les fonctions d'enfoncement et les potentiels d'interaction sont en général indiqués [15] pour
ajuster des propriétés physiques d'un systéme tel que le paramétre de maille a, les constantes

¢lastiques Cl 15 C12 ,C 44 - ct donc le module compressibilité [16].

2
d E  C1+20
2 - 3

B=Q
dv

Q : est le volume atomique

Pour I’alliage AI-Ni, B2, ces valeurs sont données dans le tableau 3 par [17] :
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Expérimental EAM

ag (A°) 2.88 2.86
Eo (ev /at) -4.50 -4.47
Cy1 (10" pa) 1.99 2.00
C12 (10" pa) 1.37 1.40
C44(10" pa) 1.16 1.20

Tableau 1 : Parametre utilisés pour la détermination du potentiel E.A.M. pour I’alliage Al-Ni

Dans ce potentiel, le rayon cut-off est de 5.954A°, la portée de I’interaction est au 6™ voisin,
mais la contribution du 6™ voisin est négligeable.

Les densités d’équilibre sur les atomes sont :

Pyi =1 et Py =10124

4. Ensembles statistiques :

Les méthodes de simulation par dynamique moléculaire permettent de considérer Ia
dépendance des propriétés vitreuses des vitesses de refroidissement ou encore des potentiels
interatomiques. Pour cela, on considére le mouvement d'un nombre constant de particules
dans une boite dont la taille et la forme sont constantes. Le systeme est supposé étre libre de
toute force extérieure et donc 1'énergie totale est conservée. C'est I'ensemble microcanonique
(N, V, E) et il y a difficulté a le comparer avec 'expérience.

Nous pouvons le généraliser pour d'autres ensembles, comme 1’ensemble canonique (N, V, T)
dans lesquelles les systémes peuvent échanger de la chaleur avec I'environnement. Dans ce
cas l'introduction de forces aléatoires pour représenter le bain thermique conduit généralement
a changer la dynamique microscopique du systéme qui n'est plus celle observée
expérimentalement [18].

Quand la simulation se fait a température constante dans I’ensemble (N, V, T) le systéme est
conceptuellement couplé a un bain de chaleur, le bain de chaleur introduit des fluctuations
d'énergie qui sont nécessaires pour garder une température fixe. La procédure pour atteindre
les fluctuations d'énergie est de rajouter aux équations du mouvement des forces de
contraintes. En effet puisque I'énergie cinétique moyenne est une constante du mouvement, a
cause de son couplage avec la température, nous appliquons une méthode pour contraindre
I'énergie cinétique a avoir une valeur donnée.
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Pour équilibrer le systéme, I'énergie est ajoutée ou drainée en pondérant les vitesses :

nou anc
Vl' = Vl' (04
To
o=, |—
r (5.14)
2E,
ouT = est la température ins tan tan ée
Nkp

etTO la température initiale

L'application de ce facteur a chaque pas d’intégration ne conduit pas a une dynamique
moléculaire Newtonienne car la mécanique Newtonienne implique que soient conservées
I'énergie et la quantité de mouvement donc il faut introduire un terme &(7, p) assimilé a un

coefficient de friction garantissant que Tj =0 tel que

P=F—-&(r,P)P
d(Ins) (5.15)

I % et s=¢s

Ou encore selon Nosé-Hoover :

. _ [/
=L k(T -T
g Q( »)

T : température instantanée ; et T, la température de référence ; Q : masse de Nosé

Le systéme consiste en N atomes réels et les particules du bain sont couplées aux particules
réelles. La particule du bain est elle-méme sujette a une €quation du mouvement qui est
simplement fonction de I'énergie cinétique et de la température désirée. On introduit dans les
¢quations du mouvement un degré de liberté supplémentaire, s, assimilable au thermostat du
systéme (le thermostat fait partie intégrale du systéme)

Grand systéme externe

(N, V,T)

Réservoir de chaleur et de travail
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Dans I’approche de Nosé-Hoover :

m; s

U,=(f+Dk;Tlns
1 *?

E =—0s

c 2Q

Q : masse de Nosé est un parametre d’inertie thermique qui régule les fluctuations de la
température.

O=fhkyT,7° (5-16)
f: nombre de degré de liberté

s : nouvelle variable de thermostatisation

Ps : le moment correspondant.

T : la température instantanée.

Tq. la température désirée, T est un multiple du pas de temps tel que, par exemple, le
coefficient de diffusion soit constant.

2
p Py
Hp(r,s,p,pg) =H(@r,—)+—+ BN+ DiTIns (5.17)
s 20
Le Lagrangien s’écrit :
o2 o2
ms® x Os
L=Y : ~U(x,u....... ,x)+T—(3N+1)kBTlns (5.18)

D’ou découlent les équations du mouvement contraintes :

oo F
r= ’2—2£
;s 5 (5.19)
.- > (BN +Dk,T
0s=mr, o BN+ Dk, T

Q est un paramétre qui détermine la vitesse de contrdle de la température et doit étre choisie.
Si elle est trop petite, la fréquence du degré de liberté fictive est trop grande [19]. Un pas de
temps plus petit est nécessaire pour l'intégration numérique. Si elle est trop grande 1'échange
d'énergie entre le systéme réel et le bain est trop petit, I’échange se fait trop lentement, la
thermostatisation n'est pas efficace (voir figure 2).
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Figure 2 : Evolution de la température entre 1250 et 2500 pas [’exécution a été faite avec la méthode M.D
standard a 2500 pas T.; =100K et a 5000 pas T,, =150K.

Pour I’ensemble (N, P, T), si on fixe la pression, alors le volume devient la variable
conjuguée de la pression et pourrait fluctuer (la pression est maintenue constante en changeant
le volume qui va équilibrer une pression interne et une pression externe), le systéme n’est plus
isolé mais en contact avec ’extérieur. Si le systeéme est adiabatique, le nombre de particules et
la pression sont constants, 1’énergie totale interne n'est pas conservée La quantité conservée
est 1'enthalpie H et ’ensemble (N, P, T) devient (N, P, H). Pour permettre les fluctuations du
volume on introduit le volume V en tant que nouvelle variable dynamique et donc les
¢quations du mouvement vont changer.

Si le systéme est soumis a une pression, les distances entre particules vont changer et les
coordonnées sont remplacées [20] par des coordonnées pondérées.

L'énergie totale du systéme est autorisée a fluctuer pour 1'échange de travail ou de chaleur
entre la cellule de simulation et le systéme étendu.

Le volume de la cellule de simulation est considéré en tant que degré de liberté additionnel.

r y ¢ v
e s =
1/ 1
V 3 V /3

il s'ensuit : (5.20)

S =

Vi) =V('"s) et E(P):%meZs:

U=U@dV'", ... ,d V'Y + PV
. 2 o2
o E - mV*>d, MV
¢4 2 2

e Lagrangien s’écrit alors:
Le L i t al
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.2 .2

V2/3 d
L:ZmT’—U(le“, ........ ,dSNV‘/3)+% 3%
et les nouvelles équations du mouvement [21, 22, 23] :

- E 2V
S =5 T

mV R14
» P,—P
y==t

mp (5.21)

F, est la force instantan ée

1 1
P,=—(Nk,T-=)> rF,
P V ( B 2 Z i 1)
M est interprété comme la masse de piston, dont le mouvement compresse ou décompresse le
matériau.

Bien que la dynamique du systeme dépende de la valeur de M les trajectoires moyennes sont
indépendantes de la valeur de M.

En combinant les deux cas (Nosé-Hoover, Andersen), le systéme est en équilibre avec un
thermostat ou un barostat fictif, le Lagrangien s’écrit :

2 2

L=%Zm,-s2V”a;l- —EP(dl.V”3)+%MI./ _PV+0s—(N+Dk,T., Ins

ext

(5.22)

Remarques :

e La relaxation d’un état de non équilibre a 1'état d'équilibre a température constante ne
correspond pas au processus réel dans 1'expérience.

e Le processus de relaxation est introduit artificiellement pour controler la température.

e La vitesse de relaxation est déterminée par la valeur de la masse Q, elle est rapide pour Q
petit et lente pour Q grand.

5. Déroulement d'une simulation :

Notre but est d'obtenir I'alliage liquide sous forme solide amorphe ,on donc veut créer une
interface entre deux parties du matériau ,I'une a 1'état solide et l'autre a I'état liquide pour ce
faire on procede par les trois étapes suivantes :
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B Initialisation
B Equilibration
B Production

L’initialisation est le choix de 1'état initial : on part en général d'une conformation optimisée

dE
szl-zo
dr:

1

c'est-a-dire 1'énergie étant minimale

Avant de commencer une simulation il faut définir les positions et les vitesses initiales des
particules. Les vitesses sont distribuées aux particules selon la loi de Boltzmann :

2

m —my
fr)dv, = exp(—)dv,, (5.23)

La vitesse moyenne du particule est alors donnée par :

m; (5.24)

Ty est la température de départ

a) Lathermalisation ou équilibration :
Pour trouver les coordonnées qui minimisent 1’énergie totale, on emploie plusieurs

stratégies: les positions atomiques sont itérativement changées pour pousser les

coordonnées vers le minimum accessible le plus proche jusqu'a F; = o

En effet, aprés la phase de mise en température initiale, la température est changée
progressivement par paliers (par exemple 10 K pour 10 fs) jusqu'a atteindre la température
choisie. Les vitesses initiales des atomes sont attribuées au hasard selon une distribution
gaussienne. Les vitesses sont recalibrées pour que 1'énergie cinétique moyenne soit égale a
3

—RT

2

Durant chaque palier on effectue un certain nombre d'itérations afin de recalculer les positions
des atomes avec un pas d’intégration ot .

Pour cela on relie les particules réelles au bain par un terme de couplage qui est le deuxieme
terme de la partie droite de 1’équation:

P=F ~&PR(r) (5.25)
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Ceci revient a dire que la particule du bain est elle-méme sujette a une équation du
mouvement :

e ,

&= —{Zm V- Nde} (5.26)
Q i=&

Qu’on veut rendre nulle.

L’énergie associée conservée est :

E., :%Zmiviz +Ep0t(rl.)+%Q§.2 + NkT, & (5.27)

L’équilibre est établi si le systeme arrive a définir les valeurs moyennes des énergies
cinétiques et potentielles aprés environ 12000 pas de temps. Durant 1'équilibration une
quantité physique A approche sa valeur d'équilibre A, par :

A(t) = 4y + Bexp(_—t)
T (5.28)

T : temps de relaxation

Pour 7 court nous attendons I'équilibration et collectons les parameétres a I'équilibre du
systeme.

Pour 7 trés long la M.D. n'est pas appropriée.

Pour les cas intermédiaires nous pouvons mesurer Ay, méme si nous ne ’atteignons pas.

b) La partie production :

Dans cette partie, les équations du mouvement sont intégrées pour tous les atomes, toutes les
quantités d'intérét sont calculées le long de la trajectoire dans 1'espace de phase [1].

La figure 3 illustre les étapes temporelles d’une simulation typique de la dynamique
moléculaire.
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Figure 3 : Etapes d’une simulation M.D.

L’intégrateur de Verlet pour le thermostat de Nosé-Hoover est :

st
(4 80) = () + vy (05t + [ a; (1) - vl.(r)g(r)]z
. . 512
S(t+6t) = &)+ S(1)ot + 5(07
. ot .
vt 400 = v + | a0 = v &0 |+ ] ap+ 80 - v+ 50é + 51)
2

_ , L St
E(t+61) = &) + [é(t)+§(t+5t)]7
(5.29)

Si les moyennes temporelles ne dépendent pas des conditions initiales le systéme est dit
ergotique [3, 4]. Pour qu’un atome se déplace sur une distance égale a sa taille avec une
vitesse égale a la vitesse moyenne dans le fluide le pas d'intégration est de l'ordre de 10™"s.
Le nombre de pas que l'on peut réaliser est typiquement de l'ordre de 10° 210" ce qui nous
amene a pouvoir suivre un phénomeéne au maximum sur un intervalle de temps qui va jusqu'a
10 .Dans le cas des liquides surfondus, le temps de relaxation peut atteindre 1000 s et plus.
Une solution consiste & moyenner sur une partie des degrés de liberté microscopique et a
construire un modele ou le nouveau temps de la simulation est de plusieurs ordres de grandeur
supérieure au temps microscopique [8].

On rappelle qu’une grandeur macroscopique correspondant & une observable microscopique
s'écrit :

a={a)= tim ;EA[r(t),p(t)]dt
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6. Algorithme de la dynamique moléculaire :

1)- composition du systeme :
B Définir le nombre d'atomes.
B Définir le type d'atomes.
B Définir les masses spécifiques des atomes.
B Définir les interactions atomiques.
2)- initier les valeurs at=0:
B Donner les positions des particules

B Donner les vélocités des particules

W Mise 4 jour de la position du thermostat &(1), v(¢), £()et de 1" accélération E(t)
3)- Définition du pas de temps At.
4)-processus de simulation :

B calculer la position a t+At.

B Calculer la force a t+At.

B calculer les vitesses a t+At.

B analyser ce qu'il faut a t+At

B incrémenter le temps par A t

5) Analyser les résultats [14]

7. Application a I'alliage :

a) Introduction :

La simulation a été effectuée en utilisant un potentiel d’interaction du type embedded-atom
pour I’alliage Ni-Al, B2 de Y.Mishin, M.J.Mehl et D.A.Papaconstantopoulos, année 2002.

L’évolution de structure et des propriétés thermodynamiques de 1’alliage binaire a été faite au
dessous et au dessus de la température de fusion.
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Le code de simulation utilisé pour 1’analyse de la dynamique moléculaire est le XMD de Jon
Rifk ; jon.rifkin@uconn.edu a 1’'université du Connecticut).

Au départ une équilibration du systeme a été effectuée dans les conditions standard de
pression et de température.

La génération des configurations initiales (positions et des vitesses initiales) a été faite en
tenant compte de la densité de I’alliage et du volume de la structure correspondant a cette
composition.

La simulation classique par la dynamique moléculaire traite le systeme dans 1’approche
microcanonique (NVE). Cependant pour notre cas pour le contrdle du processus de
thermalisation et du phénomeéne de I"hypertrempe il est nécessaire d’ajouter un parametre de
contrdle de la quantité de chaleur du systeme. Pour cet effet, on considére I’ensemble
canonique (NVT) avec un thermostat de controle de la température [18, 19] du type

Nosé-Hoover.

Dans cette approche, le degré de liberté supplémentaire du systéme correspond au facteur
d’équilibration temporel entre les variables.

b) Méthodologie :

La méthode adoptée pour la simulation du systéme est de permettre a 1’ensemble de se
stabiliser a des températures supérieures a la température de fusion (10° supérieure) pendant
une période (approximativement 10ns). Apres cela, on fait un refroidissement controlé par les
parameétres du thermostat.

Un systeme de 1500 atomes a été étudié dont 1200 atomes d’Al et 300de Ni du systeme
AlgoNiy dans une boite cubique avec des limites périodiques. La température initiale est de
1500°K. La vitesse de refroidissement est de 10'*K/s.

Le suivi des positions et des vitesses de 1’ensemble du systeme est effectué¢ périodiquement.

La difficulté rencontrée dans la simulation et le contrdle de la température et d’éviter les
fluctuations lors du processus.

Le thermostat de Nosé-Hoover couple le systéme en question au bain de contrdle de la
température selon I’équation :

ou 7 est la température initiale et 7' la température instantanée.
La premiere étape de notre modélisation est de tester la convergence et la stabilité de notre

approche. Plusieurs simulations ont été effectué, sur le systéme a étudier, en faisant varier le
« pas », ainsi que les critéres de convergence.
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Le pas a été varié de 0.24fs a 1.2fs. La figure 4 montre la stabilité de 1’énergie du systéme au-
dela de 50fs. Les fluctuations au voisinage de 100fs correspondent aux fluctuations locales
dans I’énergie cinétique.

Dans ces simulations la température initiale a été fixée a 1500°K.
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Figure 4 : Variation de [’énergie totale du systéme en fonction des conditions de simulation
c) Résultats

Une série de simulation a été faite dans les méme conditions que la précédente afin de voir
I’effet de la stabilité de la température ainsi que sur 1’énergie cinétique.

La figure 5 montre 1’évolution de la température en fonction du temps. On remarque les

larges oscillations de ce paramétre diminuent avec 1’augmentation de la masse de Nosé et sont
les plus petites pour O= (107° KJ/mole) (ps)*
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Figure 5 : Fluctuation de la température du systeme en fonction du temps de simulation pour différentes
conditions

.d) Choix de la composition de 'alliage :

En tenant compte des différentes phases a 1’équilibre dans le diagramme de phase, on peut
constater que la solidification des alliages Al-Ni selon leurs compositions.

En tenant compte des différentes phases a 1’équilibre dans le diagramme de phase, on peut
constater que la solidification des 1’alliages Al-Ni selon leurs compositions, peuvent
cristalliser dans une structure orthorhombique A13Ni jusqu’a une teneur de 50%.

La formation d’une structure C.F.C quant a elle, apparait pour des teneurs en Al au voisinage
de 75%.

Le diagramme de phase dans la figure 6 montre que la température de fusion de 1’alliage
augmente avec la teneur des atomes de Ni avec un maximum au voisinage de 50% a 1638°C.
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Al-Ni P. Nash, M.F. Singleton, and J.L. Murray, 1991

) Compasition, Pearson Space
R Phase wt% Ni symbol group
(Al) 0100.24 cF4 Fmim

AlNI 42 oPle Pnma

AlyNiy 55.9 10 60.7 hPs Piml

AINi 6110830 P2 Pmim

Al;Nig 7910 ~82 . Cmmm

AlNIy 851087 Pl P»:Em

(Ni) 89.0 10 100 cf4 Fmim

Figure 6- Le diagramme de phase du systeme AI-Ni, ainsi que les principales phases existantes

e) Propriétés structurales :

La structure et les propriétés physico-chimiques des liquides a 1’équilibre peuvent étre décrits
en termes de fonction de distribution des paires g(7).

Comme il a ét¢ déja mentionné la fonction g(r) représente la probabilité trouver un nombre
d‘atomes a un instant donné et a une distance r de I’atome de référence.

L’analyse des fonctions de corrélation des paires partielles et des facteurs de structures a
1000K c-a-d a I’état solide que nous avons trouvé comparé aux résultats trouvé a 1525K

c-a-d aI’état liquide:

i) Fonction de corrélation des paires gaa(r) et facteur de structure Saa(r) & T=1525K[24]

Les figures 7 et 8 regroupent les résultats de la simulation pour les fonctions de corrélation

des paires g4(7) et facteur de structure Sy.4(7) a T=1525K.

86



3.0
2 5 =
2.0
153
1.0-5 PN e
05 -

0.0 e

00 1.0 20 30 40 50 6.0
r[A]

G e (1)

Figure 7 : Fonction de corrélation des paires g 4.4 (v) a T=1525K
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Figure 8 : Facteur de structure Sy.q(q) a T=1525K

L’analyse de ces courbes fait apparaitre que :

e Pour gnini(r)
Le premier de g(7)mai= 2.7 se trouve a » = 2.94 et
Le deuxiéme pic de g(#)mar=1.2 ar =534

e Pour SNiNi(q)
1 n’y a pas de prépic et le premier pic est 4 g=2.74 " ce qui correspond & d=2.32A°

ii) Fonction de corrélation des paires gaal(r ) et facteur de structure Saa(q) a T= 1000K

Les figures 9 et 10 regroupent les résultats de la simulation pour la fonction de corrélation des

paires g4.4:(7) et facteur de structure Sy.4(q) @ T=1000K.
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Figure 9 : Fonction de corrélation des paires g4.4 (vr) a T=1000K
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Figure 10 : Facteur de structure Sy.4 a T=1000K

L’analyse de ces courbes fait apparaitre que :

e  Pour gajai(r) :
Le premier pic g(7)ma = 1.65 se trouve at = 2.85A.
Le deuxiéme g(7)mar=1.4 estar =4.54..

e Pour Sjjal(r)
Ilyaunprépica g, =1 94™"  Comme
q=4JIsin0/A et  dp=2Jl/qp d,=3.30A°
Le premier pic esta ¢=2.94°"  donc d=2.164.

iii) Résultats et discussion

Les résultats de la simulation sont regroupés dans le tableau 2. On peut conclure qu’avec
I’abaissement de la température, I’intensité du premier pic de g4, a diminué ainsi que la

distance aux plus proches voisins mais il s’est élargi.



Le deuxi¢me pic par contre s’est intensifié.

Il y a émergence d’un prépic dans le facteur de structure Sy, @ 7=1000K et donc un ordre

chimique a moyenne distance (plus grand que la distance aux plus proches voisins) s’est

installé.

Ce prépic a amplitude positive traduit la tendance des atomes d’A4/ a former des agrégats de

méme nature.

On remarque que d,;. est de 30% différent de r; donc la longueur de corrélation du prépic est

d=4.294. C’est-a-dire la distance entre les agrégats d’A/.

A T=1525K, il y a un ordre a courte distance et la longueur de corrélation dans les liquides

donnée par James:

d=1.23 (2 JI/q) est vérifiée.

T (K) Imax1(r) ry (A°) Omaxa(r) ra(A°) dpic (A®) | dprepic (A°)
1000 1.65 2.85 1.4 4.5 2.16 3.30
1525 2.7 2.9 1.2 5.3 2.36 -

Tableau 2 : Résultats de la fonction de corrélation des paires et facteur de structure a T=1000K et 1525 K

iv) Fonction de corrélation des paires gni-ni(r) et facteur de structure Syi-ni(r) & T=1525K

Les figures 11 et 12 regroupent les résultats de la simulation pour la fonction de corrélation

des paires gy;.ni(7) et facteur de structure Sy;ni(r) @ T=1525K
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Figure 5.11 : Fonction de corrélation des paires gnini(r) @ T=1525K
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Figure 12 : Facteur de structure Sy;.n; (r) a T=1525K

L’analyse de ces courbes fait apparaitre que :

e Pour gnini(r)

Le 1% pic g()max1=2.0 esta r=2.4A° et
Le 2°™ pic g(D)ma=1.4 41 =4.7A°

e Pour Syni(r)
Ilya2picsle 14 q=1.5A"" donc d;=4.18A°et Le 2™ a q,=2.9A"" donc
d,=2.16A

v) Fonction de corrélation des paires gnini(r ) et facteur de structure statique Sini(d) &
T=1000K

Les figures 13 et 14 regroupent les résultats de la simulation pour la fonction de corrélation

des paires gy;.ni(7) et facteur de structure Sy;ni(r) @ T=1000K
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Figurel3 : Fonction de corrélation des paires gy.n; (r) a T=1000K
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Figure 14 : Facteur de structure Sy.n; (q) a T=1000K

L’analyse de ces courbes fait apparaitre que :

e Pour gnini(r)
Le 1% pic g( r)max1=2.8 se trouve ar = 2.3A°
Le 2°me pic g(0)maxo=1.5ar=4.5A°

e Pour Syni(r)
Le prépic esta q,=1.75 A" alors d,=4.18A° et
Lepicest 4 q=3.1A"" et d=2.02A

vi) Résultats et discussion

Les résultats de la simulation sont regroupés dans le tableau 3. On peut conclure que, a

T=1000K, gyin: est particulierement intense, ce qui traduit que la couche des lers voisins est

relativement bien définie et peu étalée, et donc peut étre un ordre a courte distance.

En plus la présence d’un prépic dans Sy;y; vient appuyer la présence d’un ordre chimique a

courte distance et moyenne distance dont la longueur de corrélation est d= 5.434.

La distance Ni-Ni est plus petite que la distance 4/-A/.

Nous remarquerons 1’ébauche d’un prépic a 7=1525K te ce qui prouve que ’ordre a courte

distance existe méme dans les liquides.

T (K) Imax1(r) ry (A°) Omaxa(r) ra(A°) dpic (A®) | dprepic (A°)
1000 2.8 2.3 1.5 4.54, 2.02 4.18
1525 2.0 2.4 1.4 4.7 2.16 4.18

Tableau 3 : Résultats de la fonction de corrélation des paires et facteur de structure a T=1000K et 1525 K
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vii) Fonction de corrélation des paires gani(r) et facteur de structure & T=1525K

Les figures 15 et 16 regroupent les résultats de la simulation pour la fonction de corrélation

des paires gai(r) et facteur de structure a 7=1525K
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Figure 15 : Fonction de corrélation des paires gq.ni(r) a T=1525K
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Figure 16 : Facteur de structure Sy.ni(q) a T=1525K

L’analyse de ces courbes fait apparaitre que :

e Pour gami(r)
Le premier pic g(rmat = 3.8 & r =2.454 et g(r)mar> =138 r=4.84

e Pour Sani(r)

Le preminimum se trouve a ¢,=2.154"" c-a-d d,=2.924 et

Le pic 4 g=2.94" donc d=2.164
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viii) Fonction de corrélation des paires gai(r) et facteur de structure Sani(g) a T=1000K

Les figures 17 et 18 regroupent les résultats de la simulation pour la fonction de corrélation

des paires gani(r) et facteur de structure a 7=1000K
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Figure 17 : Facteur de corrélation des paires gq.ni(r) a T=1000K
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Figure 18 : Facteur de structure Sy.n; (q) a T=1000K
L’analyse de ces courbes fait apparaitre que :

e  Pour ganmi(r)
Le premier pic de g(7)mas = 3.9 trouve a r=2.44
Le deuxiéme pic de g(F)ma> = 1.5 & r=4.84
e Pour SA|Ni(r)
Le preminimum se trouve a g,=1.754"" donc d,=3.584 et

Le premier pic a q=3.14" et d=2.024
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ix) Résultats et discussion

Les résultats de la simulation sont regroupés dans le tableau 4. On peut conclure que, la
distance Al-Ni est plus petite que celle de Al-Al et de Ni-Ni.

La fonction gai est plus intense que gaja; Ou encore gnini ce qui montre que les atomes d’Al
ont tendance a se faire entourer d’atomes Ni. Ceci est appuyé par le prépic a amplitude
négative (preminimum) dans Sy; et qui est la traduction de la formation d’unités structurales
composés d’atomes de natures différentes sur une longueur de d,pic (corrigée) = 4.654.

T (K) Imax1(r) r (A°) Omaxa(r) ra(A°) dpic (A°) | dprepic (A°)
1000 3.9 2.4 1.5 4.8 2.02 3.58
1525 3.8 2.45 1.3 4.8 2.16 2.92

Tableau 3 : Resultats de la fonction de corrélation des paires et facteur de structure a T=1000K et 1525 K

f) Propriétés Thermodynamiques :

L’étude de I’exces de I’entropie et de I’entropie de configuration associ¢ a 1’alliage fondu et a
la phase métastable obtenue par la dynamique moléculaire a été faite a travers I’analyse des
données de la relation suivante :

§ = 270l ()| Ln(e(r) ~ (g(r) ~ D) |

Le résultat de la simulation est donné sur la figure 19.
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Figure 19 : Entropie S(q) de AlgpNiyy a T=1000K
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Résultats et discussion

L’entropie présente un premier pic 4 ¢;=34°' et un deuxiéme pic & ¢, = 5 A%’
correspondant a  d;=2.094 et d,=1.2594.

o Ce résultat exprime la présence d’équilibres locaux en ces positions et donc un état de
métastabilité. Les fluctuations de I’entropie prouvent I’existence de barriere d’énergie
que les atomes en mouvement doivent franchir.

o L’entropie converge rapidement vers sa valeur asymptotique sans périodicité ce qui
confirme que 1’ordre n’existe qu’a courte et moyenne distance.

o Les maximums de 1’entropie expriment la position de sites. C’est-a-dire des positions
d’équilibre.

Le ler site se trouve a d =1.64A° etle 2¢me & d =2.84A°. Alors que la distance aux ler
voisins dans g a1ni est de r=2.3A° etaux 2¢éme voisins a r=4.8A°

On voit donc un décalage entre la position des sites vacants et la position des atomes.

* Les atomes se trouvent en dehors des sites donc en des positions instables ce qui
confirme le désordre.

8. Conclusion

Apres le refroidissement rapide de 1’alliage Als)Niyp liquide ’analyse structurale a confirmé
son obtention sous forme d’un verre métallique c’est-a-dire la présence de nanocristaux de
AINi; dans une matrice amorphe. Ceci car il y a présence de prépic aussi bien dans le facteur
de structure Snivi que S44 et donc ordre chimique et topologique a courte distance,mais
surtout la présence d’un préminimum dans le facteur de structure dans Sy qui est la
signature de la forte interaction A/-Ni

L’entropie de configuration confirme la métastabilité de ces composés ainsi que la théorie du
volume libre.

Cette composition n’est pas proche d’un eutectique profond, cet alliage est binaire, la
différence de taille des composants est >12%, et la chaleur du mélange a I’état liquide
largement négative AH mélange (AlgNiz)= - 25.2KJ/mole, permet de le classer avec les
alliages décrits dans la théorie, "verre marginal”.
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Chapitre 6. Partie expérimentale

1. Technique de Melt-spinning:

a) Etapes d’élaboration :

Les proportions des composants sous forme de poudre de I'alliage sont pesées avec précision,
mélangées et pressées en boulettes. Ces boulettes, sont mises dans un creuset en quartz dans
un four a induction et chauffées au-dessus des températures de fusion de chacun des
composants.

On maintient ensuite, a peu prés quinze minutes a cette température le mélange de manicre a
assurer la fusion.

Le liquide est projeté par la pression d'un gaz le poussant a sortir a travers un orifice qui
I’injecte contre la surface externe d'un tambour en bronze de 21cm de diamétre, refroidi dans
une atmosphere de gaz inerte a la température ambiante.

Ce tambour tourne avec une vitesse linéaire comprise entre 10 et 30 meétres par seconde. A
I'impact du jet il se forme une petite boule de liquide ou flaque en équilibre sur le substrat
mobile, d'ou sort le ruban avec une épaisseur de 10 a 30 micrométres.

La figure 1 donne le schéma de principe du dispositif Melt-Spinning, Les parameétres
expérimentaux agissant sur la morphologie du ruban et sur la vitesse de trempe sont :

e La pression d'injection avec laquelle 1'épaisseur du ruban augmente,

e la vitesse du substrat avec laquelle inversement elle diminue, la largeur elle, dépend du
flux de liquide introduit c'est-a-dire de la pression et du diamétre de la buse (orifice).

e L'inclinaison du jet sur la surface agit sur la morphologie du ruban et sur la vitesse de
trempe.
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Figure 1 : Schéma de principe dispositif de trempe par Melt-Spinning

Lorsque la vitesse du substrat diminue, la bille s'allonge dans la direction du mouvement, ce
qui augmente le temps de contact.

L'épaisseur du ruban est donnée par la relation empirique suivante [1]:

e=QAv_B6’m
[

0 =—
v

[ est longueur de la flaque.
A, B, m : sont des constantes.
O : est le débit du liquide

V . vitesse de la roue.
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