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INTRODUCT ION

Le fait que certaines solutions solides puissent exister & I'état
ordonné en donnant lieu & une fransformation "ordre-désordre" présente un
intérét scientifique considérable. De nombreux modéles ont été proposés pour
tenter d'expliquer les propriétés physiques et mécaniques de ces alliages en
fonction de paramétres spécifiques de leur état (1) (2).

Sur le plan pratique, par contre, les solutions solides ordonnées
et la transformation ordre-désordre ne semblent pas avoir conduit a des appli-
cations Importantes. L'utilisation d'alliages appartenant & cette catégorie se
heurte habituellement 3 une fragilité qui géne en particulier la mise en
forme et dont il est difficile de dire dans quelle mesure elle résulte direc-
tement des phénoménes d'ordre. || en est ainsi pour les alliages Fe-Al qui
ont falt I'objet depuis longtemps de nombreuses recherches physiques fondamen-
tales et qui ont été récemment remis en question pour la fabrication de gaines
de combustible nucléaire , Dans ce derrier cas, |'objectif consistait & obte-

nir des tubes & parois minces d'un alliage & forte teneur en aluminium de
P g






3.

mani&re & ce que la transparence aux neutrons soit suffisante : pratiquement,
c'était |'alliage dénommé Fe Al-40, & 40 at, % d'aluminium - environ 25 % en

poids - qui avait été choisi, ses caractéristiques au point de vue résistance
a la corrosion étant comparables & celles d'un acier inoxydable.

Pour chercher la cause - et le remdde - des propriétés mécaniques
défectueuses des alliages ordonnés, de nombreuses études ont été entreprises
ces derniéres années. Par suite de |'importance de |'enjeu, |'alliage Fe Al-40
a été I'objet d'attentions particuliéres,

Les propriétés mécaniques de cet alliage peuvent &tre notablement
modifiées par un traitement thermique de trempe qui pourtant ne semble avoir
aucune influence sur le degré d'ordre & la température ambianfe : en effef,
méme si le métal a &été désordonné & haute température, il se réordonne rapi-
dement au cours de la trempe, pour les vitesses de refroidissement couramment
utilisées. On cherche donc habituel lement & inferpréter le changement des
propriétés mécaniques résultant de ce traitement par quelque modification de
structure due & la remise en ordre : or, nous avons été amenés a constater
que cetts remise en ordre n'est pas indispensable et qu'en frempant un fel
alliage & partir d'une température pour laquelie le degré d'ordre est encore
maximal, il est possible de le durcir fortement.

Nous avons mis en &vidence dans cet alliage et dans des alliages ho-
mologues |'existence d'une forte densité de lacunes aprés trempe, alors qu'il
est généralement trés difficile de retenir par ftrempe des lacunes en sursatu-
ration dans les métaux et alliages cubiques centrés non ordonnés. Ce fait
semble &tre une conséquence de la valeur relativement élevée du rapport de
|'énergie de migration a |'énergie de formation des lacunes dans certains
alliages ordonnés (3).

Nous avons constaté une corrélation étroite entre la densité en.

lacunes et les n-onridtde mécaniques aussi bien aprés frempe qu'aprés des






traitements isothermes permettant |'étude de la cinétique d'élimination des
lacunes gt de restauration des propriétés mécaniques (4)

Afin d'éviter un effet supplémentaire di aux joints de grains dans
les phénoménes observés et dans le but de préciser certaines observations en
fonction des directions cristallographiques, nous avons mis au point une
technique de fabrication de monocristaux et de bicrisfaux d'alliages Fe-Al.
Cette technique &tant maintenant utilisée au laboratcire par de nombreux cher-
cheurs qui ont contribué & la perfectionner, nous avons rassemblé ici quelques
résultats qui sont le fruit de nombreuses expériences dans le domaine de ia
fabrication des crisiaux d'alliages & température de fusion élevée.

Un premicr chapitre rappzllera quelques définitions et général ités
sur les alliages ordonnés considérés. Nous décrirons ensuite les technigues
expérimentales mises au point au cours de cefte étude. La troisiéme partie
sera consacrée essentie!lement aux phénoménes observés : forte concentration
en lecines et durcissement aprés trempe, pour des alliages ordonnés a la tempé-

rature ambiante. Enfin, nous proposerons une interprétation.

Nous prions Monsieur ie Professeur CHAUDRON, Membre de i'Institut,
Professeur honoraire & la Facul+é des Sciences de |'Université de PARIS de
trouver ici !'expression de notre profonde et respectueuse gratitude pour
[Vintérét qu'il a bien voulu porter & rotre travail.

Nous remercions trés vivement Monsieur L. NELTNER, Directeur de
| 'ECOLLE NATIONALE SUPERIEURE DES MINES DE SAINT-ETIENNE qui a bien voulu nous
accueillir dans les laboratoires de 1'Ecole et qui nous a accordé toutes les
facilités pour mener & bien cette étude.

Notre reconnaissance va tout particu!iérement & Monsieur C. GOUX,

Professeur a |'ECOLE NATIOMNALE SUPERIEURE DES MINES DE SAINT-ETIENNE qui nous
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a guidé pas a pas tout au long de notre travail et nous a initié aux méthodes
de recherche.

Nous remercions le Commissariat & |'Energie Atomique pour son aide
matériel le et plus spécialement Messieurs G. CABANE et G. SAINFORT qui ont
bien voulu manifester un intérédt constant pour notre fravail.

Nous avons beaucoup apprécié la compétence et le dévouement de
tout le personnel du laboratoire qui nous a fait profiter de son expérience,
de ses critiques et de ses conseils.

Nous remercions enfin fous nos camarades de thé&se qui nous ont

apporté leur collaboration et leur amitié.






CHAPITRE |

[, - DEFINITIONS

Nous rappelons ici un cerftain nombre de définitions relatives aux

alliages ordonnés, dans le cadre de |'étude que nous allons présenter.

l,ll.= Alliages ordonnés

Dans la-plupart des solutions: solides de substitution .formées de.deux
métaux A et B, la répartition des atomes A. et B se fait au hasard sur- les noeuds
du réseau. Cependant, pour quelques alliages, les atomes de chaque espéce ont
tendance & occuper des noeuds d'un type déterminé. L'alliage est dit ordonné
et cet arrangement est appelé surstructure. Lorsqufon chauffe un fel alliage,
la-perfection de |'arrangement est perturbée et |'ordre disparalf a la tempé-

rature critique lorsque. la répartition des atomes A et B est a nouveau au

hasard.

I,12 = Al liages de type L25 et DOz

I,121 = Alliages de type L2, (exemples : Fe-Al, Cu-Zn~-B8, Fe-Co)

Ces alliages ordonnés ont un réseau cubique. Le motif est constitué

d'un atome A et d'un atome B. La maille élémentaire est formée de deux types
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L2,

Site

OGS

ges ordonnés

FIGURE | - Mailles élémentaires des allia

de types L2O et DO3



de sites : o aux sommets du cube et B au centre du cube (fig. I). Dans le cas
des alliages Ffe-Al, le domaine d'existence de ce type de surstructure est
assez étendu du c6té des faibles teneurs en aluminium par rapport a la stoe-
chiométrie. Des atomes de fer sont alors disposés sur les sites aluminium. Ce
domaine est plus restreint du c6té des fortes teneurs en aluminium. |l n'a pas
été signalé toutefois qu'une structure lacunaire existe dans ce cas comme pour
les alliages Ni-Al (5). Cependant, la différence importante existant entre les
rayons atomiques du fer et de I'aluminium pourrait justifier certaines proprié-

tés dont nous parlerons par la suite.

l,122 - Alliages de type DOz (exemples : FezAl , FesSi , CuBSb » CuzAl ..)

Pour des teneurs en aluminium plus faibles, on peut rencontrer un
alliage d'un autre type. Il s'agit toujours d'un réseau cubique mais de para-
métre double du précédent. La maille &élémentaire est également représentée
sur la figure |. On distingue quatre types de sites o, 8y, B et y. Pour la

composition stoechiométrique Fe_ Al, les atomes de fer occupent les sites o

3
o, et B et les atomes d'aluminium occupent les sites y. Au-dessus de la tempé-
rature critique -~ 560°C environ - les atomes de fer occupent encore les sites
o, et o, alors que les sites B et vy sont occupés avec la méme probabilité par

des atomes de fer et d'aluminium. |l s'agit alors d'un ordre L2y imparfait.

Enfin, au-dessus de 800°C, I'alliage est complétement désordonné.

I,13 - Paramétres d'ordre

Pour définir les différents états pouvant exister entre |'ordre
parfait et le désordre complet, il est nécessaire d'introduire un certain

nombre de paramétres.

I, 131 - Degré d'ordre a grande distance

On appelle degré d'ordre & grande distance S un paramétre qui per-
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met.de déterminer-pour -tout un cristal- la- probabilité d'occupation de chaque
type de sites par un type donné d'atomes. Dans le cas d'un alliage L2y non
stoechiométrique formé d'atomes A et d'atomes B, S est donné par une formuie

empruntée a Rudman (6)
S =2 (x5 - |a|B>

ol xy est la feneur en at. % de 1'élément B supposée inférieure & 50 % et

|a le rapport du nombre Ng d'atomes B sur les sites a au nombre Na de sifes

5|

o. Lorsque I'alliage est ordonné, |al, est nul. Le degré d'ordre maximal ne

8

dépend alors que de la teneur en élément B.

La loi de variation de S avec la température s'exprime généralement

en fonction du rapport T/TC (7), de maniére felle que S = O lorsque T/TC = |.

Y

1,132 ~ Degré d'ordre & courte distance

La valeur du denré d'ordre & grande distance S ne suffit pas pour
déterminer la perfection de |'arrangement. En effet, il suffit d'imaginer un
cristal de type L2o et de composition stoechiométrique AB formé de deux domai-
nes de méme volume mais ol les dispositions des atomes sont en opposition de
phase : atomes A sur les sites o dans un domaine et sur les site B dans |'au-
tre. Le degré d'ordre & grande distance est nul ef pourtant |'alliage est loin
d'étre désordonné. || faut donc définir un paramétre ¢ indiquant la probabi-
lité pour un atome donné, sur un site donné d'avoir comme premiers voisins
des atomes de nature différente. A partir d'une définition proposée par Dienes
(8), on peut en déduire la valeur de o pour un alliage non stoechiométrique :

.. (PAB) - Xg (1 - xB) ZN

X ZN

2
B
ol (PAB) est le nombre de liaisons A-B, N le nombre totai d'atomes et Z ie

nombre de coordination.
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FIGURE 2 - Dislocation dans un alliage désordonné.

Dislocation et paroi de domaine antiphase
dans un alliage ordonné.



{,14 - Dislocations dans les alliages ordonnés

La plupart des mécanismes invoqués pour tenter d'expliquer les pro-
priétés mécaniques des alliages ordonnés font appel & la structure particulié-
re des dislocations dans ces alliages. En effet, une dislocation parfaite dans
|'al liage désordonné peut ne plus |'étre lorsque |'alliage est ordonné car
elle n'a pas pour vecteur de Burgers un vecteur de translation du réseau or-
donné. Lorsqu'elle se déplace, elle laisse derriére elle une faute d'empilement
appe lée parol d'antiphase de part et d'autre de laquelle des atomes de la méme
espéce occupent des sites de types différents. Une deuxiéme dislocation asso-
ciée & la précédente est donc nécessaire. L'ensemble forme une dislocation de
surstructure (fig. 2). Un calcul d'énergie permet de déterminer |'écartement
r entre les deux partielles (9). Les auteurs ont trouvé, dans le cas d'un
alliages Fe~Co-V les valeurs suivantes pour deux dislocations-coins, la paroi

d'antiphase étant située dans un plan {110},

r= 60 A° pour S =1
- = 1000 A° pour $=0,2
Dans le cas d'ua alliage ordcnné Fe-Al & 40 at. % d'aluminium, une distance de

65 & 120 AS a &t4 calculde (10) respectivement pour des dislocations-vis et
. . ) . B8 _ e
pour des dislocations-coins. Une relation de la forme r = — a été également
SZ
établie pour expliquer I'aspect de figures de dislocations dans ces alliages

trempés (11), ; étant exprimé en A°.

I,15 - Parois de domaines antiphases

On parle fréquemment de parois de domaines antiphases dans les allia-
ges ordonnés. Ces interfaces séparent deux parties du cristal avec conservation
des directions crictallographiques mais changement du mode d'occupation des

sites. Le cas des alliages L2, a é1té assez confreversé quant & |'existence
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q'une structure en domaines stable. En effet, il n'existe que deux types de
domaines suivant que les atcomes A sont sur les sites & ou sur les sites B. Des
études récentes ont nontré que la mise en ordre se fait par coalescence des
domaines (12). Des cbservations par microscopie électronique sur le laiton 8
{13) et le Fe-Co (14) montrent qu'il peut se former deux macrodomaines aux
formes trés sinueuses, dits '"swiss cheese", lorsque |'alliage a été trempé de-
puis un état désordonné. Ces domaines ne sont pas observés sur un alliage
parfaitement ordonné, conformément a la théorie. Enfin, certains auteurs font
intervenir |'épaisseur des pairois de domaines antiphases en fonction de la
température ou du degré d'ordre S pour expliquer certaines propriétés des

alliages ordionnéds en température (15) (16),

,2 - GENERALITES

"t

b, 21 = Cicli des allinges

Notre éruds @ porté essentiellement sur des alliages Fe-Al & fensur

[0}
W
o

en aluminium supéricure zt. %. LVintérét que présentent ces alliages du
point de vue industriel rézulie de |'association d'une bonne résistance & !a
corrosion et cfune faible section efficace de capture pour les neutrons ther-
miguas. L'inconvénient majeur qui limite leur utilisation réside dans leur
fragiliié sur un large dcmaine de température et dans les difficultés qu'on
rencontre lors de leur mise en forne soit par déformation & chaud, soit par
usinage.

Un certain nombre d'études ont été consacrées & ces phénoménes soit
sur des aliiages purs, soiv cur des aiiiages industricls contenant divers

éléments d'addition - C, Zr - (11), (i6), (17), (18). En ce qui nous concerne
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nous nous sommes | imités aux alliages purs Fe-Al.

Quelques essais ont été entrepris sur des alliages Fe-Co. Les étfudes
antérieures sur ces alliages ont généralement été faites sur des matériaux
contenant du vanadium. Industriellement, ces alliages sont utilisés dans la
fabrication de membranes d'écouteurs a hautes performances lorsque la feneur
en vanadium est inférieure & 2 % en poids. Pour les plus fortes teneurs en
vanadium, ils sont magnétiquement durs et sont utilisés dans la fabrication des
aimants (19)., L'effet du vanadium & des teneurs voisines de | % en poids
consiste, d'une part, & améliorer la ductilité des alliages (20) et, d'autre
part, & ralentir les réactions de mise en ordre (21). Cet &lément d'addition
permettrait donc do retenir facilcment par trempe le désordre existant & haute
température.

Enfin, un alliage Cu-Zn-B a été utilisé pour vérifier certains résu!-

tats obtenus sur tes alliages Fe-Al,

|,22 - Diagrammes d'équilibre

La figure 3 représente un diagramme global qui permet de situer lcs
alliages étudiés cans la gamme des alliages Fe-Al (22). Un grand nombre de
diagrammes ont &té publiés pour préciser les limites de la zone d'existence
de la structure FezAl (12) (23). Nous nous sommes |imités & des alliages mono-
phasés. Toutefols, pour les teneurs voisines de 30 at. % d'aluminium, il est
possible qu'une autre phase, FexAl, apparaisse & basse température. Ce phéno-
méne n'interfére pas avec les phénoménes que nous avons observés car ces der-
niers se manifestent sans discontinuité dans toute la gamme des alliages
étudiés.

La figure 4 représente le diagramme d'équilibre des alliages Fe-Co
(24). Certalns auteurs (25) ont observé que le peramétre de ces alliages est

plus grand lorsqu'ilssont ordonnéds que lorsqu'ils sont désordonnés. Ce résul-
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tat, en contradiction avec ce qui est généralement admis, se retrouve dans les

alliages Fe-Pd (26).

Pour les alliages Cuivre-Zinc (fig. 5), une certaine confusion ragne
dans ['établissement du diagramme d'équilibre (27).

Les températures critiques de ces divers alliages sont les suivantes :
1150°C pour un alliage Fe-Al & 40 at. % d'aluminium, 735°C pour un alliage

stoechiométrique Fe-Co et 470°C pour un alliage stoechiométrique Cu-Zn.
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CHAPITRE |1

TECHNIQUES EXPERIMENTALES

2,1 -~ PREPARATION DES ALLIAGES

2,1t = Matériaux utilisés

~Nous -avons- utilisé,comme métaux de base des alliages Fe-Al, de
Maluminium de pureté 99,99 et du fer provenant de deux originesa: fer électro-
lytique d'origire.japonaise et fer pur préparé au. laboratoire (28). Les prin-
cipales impuretds de ces divers métaux sont citées dans le tableau ci-dessous;

le teneurs sont sxprimées en 10 * 4.

' Aluminium

B — !
! Fer électrolytique !

! industriel

T o e e e e e e e e et e e e e 2 o e e e o o o e h o i e e e ot e e o 8 R e e o e e s e S o S o e
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25.

2,12 - Elaboration des alliages

.

Les alliages sont préparés au four & haute fréquence par charges de
2 ou de 5 kg. Les coulées sont élaborées & |'air ou sous argon. Nous pensons
utiliser prochainement un dispositif de coulée sous vide actuel lement 3

I'étude au laboratoire.

2,121 - Creusets
Pratiquement toutes les coulées de métal faites au laboratoire uti-
lisent un méme type de’creuset. Ces creusets sont le fruit d'une technique
mise au point a I"IRSID. |! s'agit de creusets en sillimanite du commerce
garnis intérieurement d'urc couche d'alumine pure. lLe garnissage s'effectue
par damage etre le creusat oi un noyau en matiére plastique dure. La composi-
tion de la pdte utilisée est la suivante

- alumine cristallisés de granulométrie 40 = 1/3 en poids.

- alunine crista. lisée de granulom3trie 80 /3 en poids.

- barbotine dialunire 1/3 en poids.
= eau : guantiié minimale pour obtenir une péte malléable,
La turbotine dialunine est préparée & partir d'alumine calcinée jui

v opuriviéc par attaqus § i'acide chlorliydrique suivie d'une série de lavages

pour obtTaniir un oH voisin do 2.

Les creusets sont étuvés puis chauffés jusqu'ad 1400°C seulement dans
un four a gaz. La cuisson finale ¢e la couche d'alumine se fait lors de la
premiére élaboration. L'alumine n'étani pas frittée supporte bien les chocs
thermiques. C'est le creuset en sillimanite qui confére & i'ensemble une bonne
résistance mécanique lors des maninulations. Pour les alliages Fe-Al chaque
creuset pe'rt servir @ une dizaine de coulées sans se détériorer. Aprés chaque

couide, il reste un fond de poche qui s'entéve trés facilement lorsqu'on

laisse refroidir le creuset (fig. 6).
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2,122 - Atmosphére et laitiers

Une atmosphére d'argon est généralement employée. Elle est produite
par un jet d'argon dirigé sur la surface du bain par une canne en silice.

Divers types de laitiers ont été essayés. |ls ont été préparés au
laboratoire a partir de ieurs &léments en poudre par fusion dans un four 3
gaz. Lorsque le mélange est liquide, il est versé dans un récipient contenant
de l'eau. On obtient un produit formé de particules de quelques millimétres
de diamétre. Ce produit, aprés séchage, est déposé sur la charge avant la
fusion.

A titre indicatif, le ftableau ci-dessous donne la nature et la com-
position de quelques laitiers essayés dont les températures de fusion sont

de |'ordre de 1300°C :

' Numéro du ! Al.O_ ! CaO ! CaF, !
U laitier ! 22 r 2y
| eeem S T m— 1
! | ! 30 1 301 40 !
i s  EET e Yomiinaiins 1
! i ! 39 ! 221t 39 1
e Pmomm e o !
! 3 44 1 251 3] !
1

Cependant, c'est le métal &laboré sous argon qui présente le moins
d'inclusions; |'étude des laitiers n'a pas été poursuivie.

Les élaborations de laiton on été faites sous un laitier de borax.

2,123 ~ Elaboration et coulée

Pour les alliages Fe-Al aux fortes teneurs en aluminium, certaines
précautions sont & prendre pour éviter les effets des phénoménes d'alumino-
thermie. La fTechnique utilisée consiste & fondre d'abord la charge d'aluminium.
Puis on ajoute progressivement le fer tout en augmentant la puissance du four.

Les techniques de coulée que nous avons mises au point pour nos
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FIGURE 7 - Lingoti&re pour coulée en source et lingof

obtenu aprés démoulage.
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alliages sont basées sur le fait que ces alliages sont trés difficilement
usinables. Aussi avons-nous adopté des formes de |ingot se rapprochant le plus
des éprouvettes sur lesquelles ont été faites les études. En ce qui concerne
les alliages Fe-Al, fa plupart des lingots ont servi & la fabrication de mono-
cristaux. Celle-ci nécessitant une nouvelle fusion, nous avons cherché & obte-
nir des lingots dont les dimensions se rapprochaient de celles des nacelles of
étaient préparés les monocristaux. Dans ce but, deux procédés ont été mis en
oeuvre.

Le premier procédé, classique au laboratoire, consiste & couler le
métal dans une lingotiére de fer doux. Sans démouler le métal, |'ensemble est
taminé & haute température, la lingotiére jouant alors le réle de gaine. Le
laminage des alliages & feneur en aluminium supérieure & 20 % en poids,

(34 at. %), pose un certain ncmbre de problémes. Nous sommes parvenus a obtenir
des barres de section carrée de (2 mm de c8té & partir d'une lingotiére carrée
de 25 mm de c&té cn une dizaine de passes croisées avec réchauffage a |150°C
toutes les deux passes. La gaine s'enléve ensuite facilement par meuiage sur
une aréte. Le lingot subit alors un meulage pour &liminer les pailles et les
traces d'oxyde.

Le deuxieme procédé est celui de la coulée en source (fig. 7) : la
lingotiére en fer doux est formée d'un ftube central de 25 mm de diamdtre inté-
rieur entouré de 9 tubes de 13 mm de diamétre intérieur. Tous ces tubes commu-
riquent par leur base oli ils sont soudés entre eux. La lingotiére est préchauf-
fée a 500°C enviren. Lorsqu'on coule le métal dans te tube central, il remonte
dans les tubes latéraux sur |15 cm. |! faut ensuite dessouder la lingotiére et
les lingotins se détachent facilement. Le contenu du tube central peut é&tre
employé dans la charge d'une autre coulée. Ce procédé permet d'obtenir des
lingots ayant un trés bel aspect de surface. Le fait d'éviter I'opération de

laminage représente un gain de temps considérable. Cepcndant la fabrication
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FIGURE 8 - Fissures infergranulaires provoquées par
le frongonnage
(Fe-Al & 35 at. % Al).

FIGURE 9 - Fissures mixtes provoquées par . le trongonnage
(Fe-Al & 28 at. % Al).
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des lingotieéres pose certalns problémes.

Récemment un autre procédé de coulée a é1t& mis en oeuvée au labora-
toire. Il consiste & couler le métal liquide dans une lingotidre en cuiv. .
refroidie par eau. La lingotiére verticale a la forme d'un tube de 20 mm de
diamétre avec chemise d'eau, On ufilise un entonnoir et un }ond en alumine.
Les lingots obtenus sont utilisés pour la fabrication des monocristaux aprés
avoir simplement subi un meulage superficiel,

Enfin, nous devons signaler un procédé que nous avons utilisé pour
les alliages cuivre-zinc : c'est celui de la coulée par aspiration. A |'extré-
mité d'un fube de silice de 4 mm de diamétre intérieur est fixée une poire en
caoutchouc. Le métal est aspiré éans le tube de silice et remonte dans ce
tube sur une vingtaine de centiméfres. En plongeant ensuite le tube dans |'eau,

celui-ci se casse ef on obtient un lingot qu'il suffit de découper & la lon-

gueur pour avoir une éprouvette de dilatométrie.

2,2 = USINAGE DES EPROUVETTES

Une &tude préliminaire relative & |'usinage des alliages Fe~Al nous
a montré quiun frongonnage a la meule avec refroidissement & |'eau conduit a
des fissures en majorité intergranulaires pour les alliages & teneur en alu-
minium supérieure & 35 at. % (fig. 8). Pour les alllages & plus faible teneur
en aluminium ~ 28 at. % - les fissures sont mixtes : clivages et décohésions
intergranulaires (fig. 9). Au cours des traitements thermiques ultérieurs,

ces fissures provoquent !a rupture des éprouvettes et le trongonnage est de

ce fait absolument & proscrire.
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FIGURE 10 - Nouveau systéme d'injecteur pour scie électrolytique.
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La seule méthode d'usinage que nous ayons utilisée dans toute notre
étude a été |'usinage électrolytique. Grace & cette méthode, nous avons pu
préparer des éprouvettes de dilatométrie, des lames minces pour la microscopie
électronique et des éprouvettes pour les essais mécanigques.

Nous avons mis au point pour les alliages ferreux le sciage électro-
lytique déja trés répandu dans notre laboratoire pour le découpage des cris-
taux d'aluminium (29), Les conditions opératoires sont trés voisines des con-
ditions originales. L'électrolyte est une solution dans |'eau de nitrate de
sodium & 200 g/l. La tension entre les électrodes est de 6Q V. Nous avons dl
modifier quelques détails dans la technologie de la scie électrolytique, les
échantillons que nous avions & découper étant de dimensions généralement plus
grandes que celles des échantillons d'aluminium. Pour pouvoir faire progresser
la coupe & une vitesse acceptable (1,5 cm/h), nous avons utilisé comme cathode
un fil de cuivre & la place du fil d'acier inoxydable habituellement employé.
De plus, un systéme d'injecteur permet 'e mouiilage du fil sur toute sa lon-
gueur et assure ainsi un meilleur refroidissement (fig. 10). Pour réaliser le
fonctionnement quotidien de deux scies nous avons prévu une réserve d'électro-

lyte de 30 Iitres avec Tilirage et décantation des boues d'hydroxyde.

2,3 - FABRICATION DES MONOCRISTAUX

La mise au point de cette fabrication a été particuliérement délicate,
un grand nombre de param&tres intervenant. Notre technique a beaucoup évolué
depuis le début de nos essais. Actuellement, il existe six foursau laboratoire
préparant des monocristaux de divers métaux et alliages. Nous rappel lerons

d'abord quelques principes de la solidification, ensuite nous décrirons le
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FIGURE 12 - Solidification unidirectionnelle d'un barreau d'alliage.
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four, puis nous ferons le point sur |'influence des divers paramétres a tra-
vers |'expérience acquise en ce domaine au laboratoire par les divers cher-

cheurs utilisant ce type de four.

2,3l = Principes de la solidification

La solidification unidirectionnelie d'un échantillon liquide
d'alliage formé de deux métaux conduit & une ségrégation le long de cet échan-
tillon. Diverses hypothéses sont & envisager suivant les vitesses de diffusion
du soluté dans la phase liquide et dans ia phase solide par rapport a la
vitesse de colidification (30), Pour une vitesse de solidification donnée,
trois cas sont a envisager :

a) les vitesses de diffusion dans la phase liquide et dans la phase solide
soni trés grandes.

b) la vitesse de diffusion dans la phase liquide est tras grande, mais
elle est pratiquement nulle dans la phass solide.

¢) la vitesse de diffusion dans la phase iiquide n'est grande que dans une
zone proche de 1'interface et de largeur 6c°

Considérons le deuxiéme cas avec ur coefticient de partage k < |
(fig. 11). Pour un alliage Fe-Al & 40 at. % d'aluminium, on peut prendre
k = 0,78, A I'instant T, la fraction de |'échantillon solidifiée est g.

(fig. 12), soit CL la Teneur en soluté du liguide restant. La teneur en soluié
du solide qui se forme & |'interface est C = kC{. lLe calcul de la teneur en
sotuté d'une couche de solide d'épaisseur dg qui se forme & un instant donné
permet de trouver |'expression donnant la répartition du soluté tout le long
du barrcau aprés solidification

) kel
C=kC, (I -9

Cependant, danc !a nlupart des cas, 'a diffusion dans l|a phase |i-
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FIGURE |3 - Détermination graphique de la zone de surfusion
de constitution et effet du gradient thermique
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quide ne se produit pas dans tout le volume, mais le soluté s'accumule dans

une zone proche de |'interface, d'épaisseur GC. Cette épaisseur est fonction

de la vitesse de solidification imposée.

de la valeur de k.

du rapport des densités des phases solides et liquides.

du coefficient de diffusion DL du soluté dans la phase liguide.

Si 1'on admet dans la zone de |'infterface une répartition du solufé
comme |'indique la figure 13, il est possible de ftracer & |'aide du diagramme
d'équilibre la courbe des températures de solidification correspondant a cetfe
répartition du soluté. Mais si I'on impose un certain gradient de température
au niveau de |'interface au sein du liquide, et si ce gradient est insuffisant,
le liquide est alors dans un état de surfusion sur une distance €. Cette sur-
fusion due & la présence de liquide enrichi en soluté est dite surfusion de
constitution. Dans ce cas, |'interface plan n'est pas stable et une croissance
dendritlq: ou cellulaire paut avoir fieu. D'oll la nécessité de créer un gradient
de ftempérature maximum dans la zone de |'inferface. De foute maniére la diffu-
sion limitée dans la phase !iquide conduit & un profi! de concenirafion parti-
culier aprés solidification (fig. [4).

Une autre variable peut infervenir et avoir une influence non négli-
geable sur le profil des concentrations en fin de solidification, C'est la
vitesse d'évaporation du soluté. Dans le cas des alliages Fe-Al 5 40 at. %
d'aluminium, dont la température du liquidus est de |'ordre de 1400°C, |'éva-~
poration de Ifaluminium est un phénoméne trés important. A cette fempérature,
la tension de vapeur de |'aluminium est de 2.10° ' mm de mercure. Celle du fer
est de 6.10 % mm de mercure.

Si P.. et P. sont les pressions de vapeur de |'aluminium et du fer

Al Fe

au-dessus de la solution, PRI et P;e les pressions de vapeur au-dessus des
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FIGURE 14 - Evolutlon de la concentration en aluminium au cours
de la solidification d'un barreau d'aliiage Fe-Al

(courbes théoriques).
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corps purs, les activités a,, et a__ de ces corps en solution s'expriment par :

Al Fe
AL PT Fe = PT_
a1 T YAl *a e T Yre *Fe

ol Y et Xk sont les fractions molaires, Y| et Yee les coefficients d'acti-
vité des deux corps. Le rapport PAI/PFe est trés inférieur & |'unité pour les
solutions trés diluées (31). Dans ce cas, il est difficile d'éliminer |'alumi-
nium en solution dans le fer par évaporation. Pour les solutions plus concen=

trées, il en est différemment. Pour un alliage & 20 at. % d'aluminium & 1600°C,

par exemple, les valeurs des activités sont (32)

o
i

Al T 0,94

ac, = 0,72

A 1600°C, les pressions de vapeur des corps purs sont :

PZI = 2 mm de mercure
PS = 0,08 mm de mercure
Fe
D'ol
[+
Par 3a1 Pal
LA L~ JUA L 1 L
PF e PFe
soit :
P
Tgi\_I:BO
Fe
Dans ce cas, c'est I'aluminium qui s'éliminera bien plus vite que le
fer. Si I'on calcule la viftesse d'évaporation de |'aluminium, on arrive a une
valeur de I'ordre de 10 ® gcm 2 s !,

Ainsi, pour un essai durant une vingtaine d'heures, un appauvrisse-
ment considérable en aluminium se produit. Etant donné que le barreau se
solidifie d'une extrémité a |'autre, cet appauvrissement est croissant lorsque

fa fraction solidifiée passc de 0 & | (fig. 14). Il est alors possible de
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FIGURE |15 - Evolution de la concentration en aluminlum au cours
de la solidification d'un barreau d'allliage Fe-Al
(courbe expérimentale).
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Axe du tube élément mobile _nacelle tube chauffant

i v :
E : 1=

A'Témpér*ofurj

) Profil thermique
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tube + elément chauffant

o Température

’\' de fusion

— | Profil thermique
du tube
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Front de

sohdification

FIGURE 6 - Progression du front de solidification et profil
thermique de |'ensemble tube-élément mobile.
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FIGURE 17 - Prototype du four a monccristaux
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FIGURE 18 - Schéma du four & monocristaux.
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FIGURE |7 BIS - Réalisation récente de fours a monocristaux
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réunir les résultats traduits par la courbe de ségrégation normale et par celle
des pertes par évaporation pour calculer le profil de composition résuttant. Des
dosages d'ailuminium effectués sur des prélévements le long d'un barreau so!idi-

fié unidirectionneilement sous vide confirment cette interprétation (fig. 15).

2,32-- Principe de la fabrication des monocristaux (fig. 16)

Nous avons adopié pour les métaux et alliages & température de fusion
de I'ordre de 1£00°C le principe de fa solidification contrélée déja utilisé
au laberatoire (29) pour ifaluminium. La technique est identique & celle décri-
te par Chalmers (33).

Vi e'agii d'obtenir dans un tube chauffant horizontal une température
Jégerement inférieure & la température de fusion du matériau étudié. Un &iément
chauffent mobils -dans ce tuhe fournit le-complément de.puissance- nécessaire 3
ta Ffusion. Le déplacencnt de cet-&lément el le réglage de la puissance du tube
permettent -de contréler la fusicn et la solidification. Pour cela on cherche
rendra solidaires la pesition du front de fusion-et celle de |'élément mobile.

L= puissance dissipéz sur le tube est de lfordre de 7 kW et celfle
dissipée.sur t'éiément mobiic, de i‘ordre de | kW, Le four peut fonctionner

scus vide ol sous atmosphére contrdlie.

2,33 - Description du four & monocristaux (fig. |7 et 18)

2,331 ~ Eléments chauffants

2,331} - tube :
Il s'agit d'un tfube.en alumine pure NORTON de 600 mm de longueur et
de 95 mm-de diamétre intérieur. Ce tube est placé dans |'axe du four horizontal

et il est-séperé-de |'enceinte métallique par Trois tubes co-axiaux en alumine

Jouant te r&le-d'écrans thermiques, Du fil de molybdéne ‘de | mm.de diamétre est
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FIGURE 19 - Ecrans coaxiaux en alumine et noyau démontable

pour la mise en place de | tfenroulement chauffant,
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mis en place & |I'intérieur du tube grédce & un dispositif & noyau démontable
que nous avons mis au point au laboratoire (fig. 19). Le fil, aprés démontage
du noyau, est recouvert d'une couche de ciment d'alumine de trois millimétres
d'épaisseur environ. Ce systéme nous permet de |imiter la puissance dissipée

sur t'enroulement qui se trouve ainsi le plus prés possible de |'échantillon

2,3312 ~ élément mobile :

Aprés avoir essayé un dispositif alimenté avec une tension maximale
de 220 V, nous avons adopté une alimentation & basse tension (de |'ordre de
5 V). Le premier dispositif nécessitait une résistance élevée, donc un €lément
formé d'un enroulement de fil de molybdéne. Cet élément de forme circulaire
avait |'inconvénient, outre sa fragilité, de nécessiter une nacelle suspendue
car 11 devait pouvoir se déplacer le long de celle-ci. D'ol de nombreux problé-
mes diis an “!uage des piéces en alumine. Le nouveau systéme & basse tension
est tormé d'une feuille de molybdéne découpée et roulée en forme de U (fig. 20).
1 est maintenu par deux barres servant a la fois de conducteurs électriques

gt de supports. Seul le probléme du fluage de ces barres n'a pas encore regu-

de sotution totalement satisfaisante.

2,332 = Sys-eme de vide

Liernceinte dont le volume est d'une centaine de litres est reliée a
un systéme de vide comprenant une pompe & diffusion d'huile de capacité 500 |/s
et une pompe & palettes & 2 étages de capacité 20 m®/h.

Grice a un systéme de vannes, il est possible de faire entrer dans
le four un gaz jusqu'a une pression contrdlée.

Tous les passages mobiles &tanches sont réalisés avec des jaints a
lévres. Chaque passage comprend deux joints montés en parallé&le avec, entre

les deux joints, une chambre ol régne un vide primaire,
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FIGURE 20 - Elément chauffant mobile.

FIGURE 21 - Profil des nacelles en alumine fabriquées au
laboratoire pour la préparation des bicristaux.
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La pression résiduelle moyenns-est de ['ordre de |0 5 mm de mercure
a la température ambiante. Elle peut remonter jusqu'a 10 * mm de mercure lors

’

de la fusion.

2,333 - Nacelles

L'échantillon de métal & fondre est placé dans une nacelle. Cette
nacelle repose généralement sur le fond du tube dans |'axe de celui-ci.

Les nacelles en matiére réfractaire sont maintenant fabriquées au
laboratoire (fig. 21) & partir d'alumine pure de différentes granulométries et
d'un ciment du commerce & base d'alumine pure et de chaux. Le mélange des pou-
dres, Iégdrement humide, est pressé dans un moule démontable en acier inoxyda-
ble. Les nacelles subissent d'abord un étuvage, puis sont cuites au four a gaz
4 1600°C. Aprés cuisson, pour obtenir un bon état de surface & I'intérieur,
une couche de barbotine d'alunine Trés fine est déposée au pinceau. Cette cou-
che durcit lors de la premiére fusion de métal. Chaque nacelle peut servir pour
une dizaine ce fusions & conditior de repasser entre chaque essai une couche
de berbotine & !'intérieur. Cette couche de barbotine améliore ['état de la
surface en contact avec le métal. Elle favorise en outre, par sa perméabilité,
le départ des gaz ccclus dans le métal; nous avions remarqué, en effet, que,
avec les nacelles frittées du commerce, il! se formait trés fréquemment des
bulles qui ne pouvaient monter jusqu'd la surface. Ces bulles avaient un réle
néfaste dans la préparation des cristaux.

Un nouveau type de nacelle a é1é récemment mis au point au laboratoire
pour permettre la fabrication des bicristaux. Ce systéme avait été mis au point
(34) pour faire des bicristaux de cuivre dans des moules en graphite. La nace |-
le présente une aréte médiane tout le long de son fond. La section de cette
aréte axiale est en forme de V renversé. Elle permet au joint d'avoir une sur-
face minimale et, de ce fait, une énergie minimale. Dans ces conditions, le

joint n'aura pas tendance & dévier de |'axe de la nacelle. Il serait également
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possible de faire un couvercle avec la méme aréte pour améliorer le contrdle
de la position du joint. Ce systéme ne peut pas encore &tre adopté car le ré-

glage des puissances électrigues se fait toujours en fonction de I 'observetion.
k‘|

visuelle de la position du front de solidification.

2,334 - Alimentation électrique

A cause des éléments chauffants en molybdéné dont la résistance varie
dans le rapport de | & 10 entre 20°C et 1500°C, nous avons étudié divers sys=
témes permeftant une grande souplesse de manoeuvre en méme temps qu'une auto-
matisation possible de certaines opérations. Etant donné qu'un des facteurs
essentiels pour réaliser une solidification contrélée est de rendre solidaires
sendant toute la durée de I'opération le front de solidification et [*é|ément
mobile, et que ceci ne peut avoir iieu que si un trés fort gradient Thermique
existe au niveau de |'élément, un principe de fravail consiste & fixer la
puissance sur t'élément & sa valeur maximale et & réguler la puissance dv Tube
pour contréler la pesition du front de solidification. Le fube présentant,
malgré sa longueur (600 mm), un prafil Thermique assez prononcé et la quantité
de métal a naintenir en fusion diminuant au cours de |fopération, une possibi-
lité de réglage assez fin s'impose. Anrés avoir essayé divers systémes a rhéos-
tats auxiliaires et un dispositif & combinaison de phases, nous avons adopté
une commande par thyristors avec alimentation stabilisée. Un potentiométre a
dix tours et un systéme mécanique permeftent la réalisation des programmes.
Actuellement, un dispositif électronique qui remplacera le systéme mécanique
pour |'établissement des programmes est a | Yétude. Nous avons commencé des
essais pour pouvoir contrdler par ultra-sons la position du front de solidi-
fication. Ce systéme doit permeftre la réalisation d'une régulation en boucle
fermée pour asservir la position du front de solidification a celle de lTélé-

ment chauffant mobi'e resporsahle du fort gradient 4o température.
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2,34 - Etude des divers paramétres

A la suite de plusieurs centaines d'essais, un certain nombre d'ob-
servations ont été relevées qui permettent une mise au point plus rapide, a
I'heure actuelle, de la fechnique de fabrication de monocristaux pour n'impor-
te quel alliage dont la température de fusion ne dépasse pas 1500°C. Efant
donnée la structure du four, divers paramétres peuvent &tre examinés :

- puissance dissipée sur le tube au cours de |'opération.
= puissance dissipée sur |'éiément mobile,

- vitesse de déplacement de cet élément.

= nacelle : nature et position.

- atmosphére régnant dans le fcur.

- métal de base.

- germe.

2,341 - Puissance dissipée sur le fube

Le tube présentant un profil thermique assez marqué, nous avons chei-
ché, dans un premier temps,ad modifier |'écartement régulier des spires pour
étaler ce profil; mais, étant donnée la grande fongueur (22 cm) des échaniil-
lons & fondre, le résultat de ces modifications n'a pas été trés net.

Notre technique consiste & régler la puissance dissipée par le Hybe
pour contrdler la position du front de solidification. Ce réglage doit étre
assez souple malgré I'inertie due 8 la masse des produits réfractaires. Mais,
du fait que les opérations sont trés longues, |'effet de cette inertie n'est
pas génant. Par contre, les variations de la tension du réseau, de |'ordre de
3 ou 4 volts sur 24 heures, étaient devenues rédibitoires et une alimentation

stabilisée nous a permis d'avoir de meilleurs résultats.

2,342 - Puissance dissipée sur ['élément mobile

Aprés divers essais, les meilleurs résultats soni obtenus en main-
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que la zone d'influence de |'é1ément soit relativement courte par rapport &
celle du tube et que les variations de tension du secteur soient relativeient
moins conséquentes, une alimentation stabilisée pour ['élémgnt mobile a dil

8tre Installée.

2,343 - Vitesse de déplacement de |'é1ément mobile cu vitesse d'étiraqe
5 p <

Nous avons mis en évidence une influence déterminante de la vitecse
d'étirage, c'est-a-dire, si le réglage des puissances est correct, de la
vitesse de solidification.

Pour les métaux purs, divers auteurs ont obtenu des résultats satis-

faisants avec les vitesses de solidification suivantes :

! Mital ! Vitesse de solidification | Rétérence !
1 ! en mm/mn ! i
D e e e !
' Indium ! 10 i (33) I
' 1 1 !
i Etain . | & 25 i (332) -i
I Plomb ! | a 20 ! (33) i
b ' - ! . !
y Zinc . 5 | {33) i
P Aluminium ! [0 ! (33) !
! . ! ! !
: Argent ; b a 1o : (33) .
! Or ! la |0 ! (33) !
1 | 1 1
y Cuivre ' 5 i (33) 1
I Nickel ! 2 i (33) !
| ! i 1
p Aluminium | 8 " (29) y
! Cuivre ! 0,5 a2 ! (35) !
1 1 ! i
y Nickel 4 0,5a2 i (35) p
1 1 1 !

Nos premiers essais ont été effectués avec une vitesse d'étirage de
30 mm/h. Les échantillons obtenus étaient constitués d'un ensemble de cristaux
allongés suivant |'axe du four avec souvent deux ou trois cristaux sur une

section transversale de I'échanti!lon. Les monocristaux purs &taient trés




-
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FIGURE 22 - Cristaux obtenus avec des vitesses de soclidification

de 30,

10 et 7 mm/h (de haut en bas).
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rares et, seul, le découpage électrolytique permettait d'en isoler quelques-uns
(fig. 22).

Avec une vitesse de |0 mm/h nous avens obtenu des échantillons f-~~més
d'une succession de monocristaux séparés les uns des autres par des joins
perpendiculaires a l'axe de I'échantillon. Cette structure "en bambou™ permet
le découpage facile de monocristaux orientés. Nous pensons que cette texture
n'est pas la texture de solidification mais qu'elle résuite probablement d'une
migration des joints de grains des cristaux parasites vers des positions de
moindre énergie. Ces parasites ont nrobablement été formés au niveau diéiémenis
étrangers (particules d'oxyde, défaut de la nzcelle). Ceci a é1é +rds fré quemn-
ment observé sur ies échantillons chtenus avec la vitesse de 30 mm/h. Dans cer-
tains cas, la position du joint & |'éfai d'équilibre, correspond encore & une
fissure dans le revétement de la nacelle, par exemnle.

Nl

Une expérience nous a reniré cue ies joints obtenus n'étaient certai:

nement pas form&s in sifu nais avalent subi une migraticn : un barreau dfellicge
Fe-Al avait été fondu cans le four & monceristaux. Un incident ayant arrété
brutaicment |fopération peu aprds fa fusion, le barreau obienu, c¢e 200 mm de

o

longueur, Stait formd ds grains de 3w da dizcdire c.viron. Ce barreau a é+4

U

replacé dans le four et nous |favons fait fondre 3 une exirémité seulement, sur
50 mm, Mous avons obtenu aprés un maintien dens cet étet pendant 8 haures un
échantillon présentant la structure "en bambou" sur ‘Toute sa longueur,

Des résultats sembiables sont obtenus avec des alliages fer-siliciuin
a 5% de silicium.

Actuellement, nous cttenons de trds bon résultats avec une vitesse
d'étirage choisie entre 5 et 9 mn/h. le germe se propage sur une quinzaine de
centimdtres. Nous obfenons réguliérement des monocristaux d'axe longitudinal

<001> ou <Ol 1>, ainsi que des bicristaux d'axe <001> et de désorientation re-

lative variable (fig. 23). La préparation de monocristaux d'axe <|II> est en
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FIGURE 23 - Bicristal d'alliage Fe-Al
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FIGURE 24 - Effet de la concavité du front de solidification
sur la probabilité de développement d'un grain
parasite.
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cours de mise au point.

2,344 - Nacelle

La nacelle joue un rdle trés important dans la fabrication des
cristaux par sa nature et par son &tat de surface.

Aucun probléme d'interaction chimique nacelle-métal ne s'est posé
pour les alliages fer-aluminium. Par confre la nacelle, par sa forme et sa
conductibilité, intervient sur le profil du front de solidification (33). Sui-
vant que celui-ci est convexe ou concave, la probabilité pour qu'un germe pa-
rasite se développe au cours de la solidification est différente (fig. 24). La
forme du front de solidification est déterminée par la répartition des échan-
ges de chaleur. Les meil eures conditions sont obtenues lorsque les pertes
latérales par la nacelle sont les plus faibles, c'esr-a-dire lorsque la con~
ducribilité de la nacelle est faible et que son &paisseur est grande. On
obtient &galement, pour un néme volume de métal, des pertes laférales faibles
par rapport aux pertes longitudinales lorsque la section des cristaux est
grande.

La nace!le intervient également par son état de surface. Tout
d'abord, un probliéme de perméabilité aux gaz s'est posé. De plus, le métal peur
adhérer & la nacelle, ce qui enfraine une rupture de ceile-c! au refroidis-
sement & cause de !a différence des coefficients de dilatation. Le probléeme
du collage et celui de la germination parasite & partir ds défauts de I'étaf
de surface ont &té résolus en badigeonnant I'intérieur des nacelles avec une

barbotine d'alumine.

2,345 - Atmosphére régnant dans fe four

Nous avons déja vu |'effet de I'évaporation de [Taluminium lorsque
|'opération se fait sous vide. Des &tudes (36) sur la recristallisation en

fonction de |'atmosphére sur des alliages fer-silicium montrent |'effel de






| 'atmosphére sur |'énergie interfaciale gaz-métal et sur |'orientation des
cristaux obfenus. Ces deux raisons nous ont conduits & introduire dans le

four une atmosphére d'argon-hydrogéne & 5 % d'hydrogéne. La pression abs. iua
est de |'ordre de 150 min de mercure. Dans ces conditions, aucun arc électrique
ne se produit entre le ftube et |'élément mobile et les pertes en aluminium

sont considérablement réduites.

2,346 - Germes

Les premiers essais ont été réalisés avec fusion comp léte du barreau,
Les grands cristaux obtenus ont tré&s souvent un axe géométrique d'orientation
proche de |'axe cristallographique <100>. Ces cristaux ont été découpés élec-
trolytiquement et utilisés comme germes aprés avoir &té orientés correctement
dans la nacelle. Au cours de la fusion, on fait fondre tout le métal de base
et une parfie du germe. La soudure s'effectue a ce moment 1a. Au cours dc ia
solidification contrdlée, |'orientation cristallographique du germe se propage

dans tout le barreau. La direction <00I> étant une direction préférentielle de

croissance, la fabrication de monocristaux d'axe <001> est relativement facile.

2,35 ~- Résultats obtenus

Nous produisons actuelieincnt, avec deux fours, des monocristaux
orientés d'axe <001> et <0!1>, Ces cristaux ont une longueur de 150 mm en
moyenne. Nous préparons des germes d'axe <il!>,

Depuis quelques mois, nous avons mis au point la technique de fabri-
cation des bicristaux orientés. Aprés quelques essais avec des germes déso-
rientés d'un angle quelconqgue |'un par rapport & I'aufre, nous entreprenons
la fabrication de bicristaux orientés avec précision.

Des résultats semblables ont été obtenus au laboratoire avec |'acier

inoxydable 18-8.






63.

CHAPITRE |1}

EVOLUTION DES PROPRIETES DES ALLIAGES ORDONNES DE TYPE L2o

AU COURS DES TRAITEMENTS THERMIQUES

3,1 - ORIGINE DE L'ETUDE

lLes propriétés mécaniques des alliages ordonnés ont été étudiées par
de nonbreux auteurs et des résultats récents ont &té rassemblés dans une étuds
bibliographique (2). Plusieurs cas sont & distinguer suivant que les essais
ont &té effectués & haute température ou & la température ambiante aprés trempe.
Dans ce dernier cas, la cinétique de mise en ordre de |'alliage est un facteur
trés important car elle détermine la proportion de désordre qu'il est possible
de retenir par frempe.

En ce qui concerne les essais en température, un maximum de limite
élastique est généralement observé, soit & la température critique, soit a une
température légérement inférieure. Dans le cas des alliages Fe-Al et du laiton B
de structure L2,, les températures correspondant au maximum de limite élastique
sont de |'ordre de 600 & 700°C pour les alliages Fe-Al & 40 at. % d'aluminium
(37) et de 200°C pour le laiton B (38). Ces températures sont relativement

basses par rapport aux températures critiques de ces alliages qui sont respec-
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tivement de 1150°C et 470°C. En ce qui concerne te lalton B, étant donné la
forme assez imprécise du diagramme d'équilibre dans cette zone, on pourrait
penser que ce maximum est |ié a |'apparition d'une nouvelle phase a. En effet,
sur un laiton & 48,6 at. % Zn, la phase o apparait vers 200°C. Mais cette
phase n'apparait qu'a 75°C pour un laiton & 49,9 at. % Zn, alors que le maxi-
mum de limite élastique se situe toujours vers 200°C (39). Pour les alliages
Fe-Al, le probléme du changement de phase ne se pose pas car le diagramme
d'équilibre est bien é&tabli dans cette zone. Il semble donc que le maximum de
limite &lastique observé au cours d'essais en température soit caractéristique
des alliages ordonnés, tout au moins de ceux qui peuvent &tre désordonnés au-
dessous de la température du solidus.

Pour les essais effectués aprés trempe, deux cas sont a distinguer
suivant que le désordre peut &tre retenu par trempe ou non. Parmi les alliages
qui peuvent &tre maintenus par trempe & un degré d'ordre intermédiaire, citons
les alliages Fe-Co & 2 % V et les alliages Fe-Al de composition voisine de
celle de FeBAI. Parmi les alliages qui ne peuvent &tre retenus par frempe dans
un état d'ordre partiel ou nul, nous retiendrons le laiton B et les alliages
Fe-Al de composition voisine de celle de FeAl.

Le cas du laiton B a été trés abondamment étudié et un grand nombre
de meécanismes ont été proposés pour interpréter les observations faites sur
cet alliage. Des mesures radiocristallographiques ont révélé que le degré
d'ordre & grands distance est identique pour |'alliage trempé et pour I'alliage
refroidi lentement (40). Un maximum de dureté (41) oude |imite élastique (42)
a &té mis en évidence sur des échantlillons trempés depuis 445°C, Cette tem-
pérature de trempe correspond & un degré d'ordre de 0,5, mais, a la température
ambiante de |'essai, le degré d'ordre est |. Des mesures de densité (43) de
résistivité électrique (44) et de frottement interne (45) conduisent a penser

qu'il existe dans cel aiiiage trempé unc forte sursaturation en lacunes. Ces
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FIGURE 25 - Evolution du degré d'ordre en fonction de la
température pour deux alliages Fe-Al.



67.

lacunes peuvent d'ailleurs évoluer trés rapidement & la température ambiante.

Les alliages Fe-Al que nous avons étudiés présentent des propriétés
semblables & celles du iaiton B. L'alliage Fe-Al & 40 at. % a été étudié d=ns
divers laboratoires et, par |'étude des propriétés mécaniques, un maximum de
[imite élastique et de dureté a é1té mis en évidence pour des températures de
trempe voisines de 950°C. Dans le cas de trempes & I'huile, un deuxiéme maximum
apparalt aprés trempe depuis 1150°C, c'est-a-dire pour une température de frem-
pe trés proche de ia température critique (I1).

Au cours de nos essais, nous nous sommes surtout intéressés aux
alliages Fe-Al & 40 at. % d'aluminium. Nous avons mis en évidence |'exisiance
d'une trés forte densité de lacunes retenues par trempe. |l ne semble pas que
ce phénomdne soit directement |ié& aux variations du degré dfordre. Pour cet
alliage, par exemple, le degré d'ordre ne varie pratiquement pas lors cu main-
tien en température avant la trempe lorsque cette fempérafure est inférieure 3
900°C (fig. 25) (46). Or, une trempe depuis une température aussi basse que
600°C condui+ déja a des variations dimensionnelles masurables, Ce phénoméne
est remarquable si 1%on pense qu'il est généralement difficile de retenir par
trempe des lacunec dans les métaux et alliages cubiques centrés., De plus, des
essais sur des alliages & teneur en aluminium comprise entre 31 et 45 at. %
rendent impossibies 'es explications du phénoméne par variation du degré dior-
dre.

Or, si I'on étudie en détail le durcissement observé sur ces allia-
ges aprés trempe, un parallélisme trés net est mis en évidence entre le dur-
cissement et les variations dimensionnelles. || semble donc possible d'inter-
préter le durcissement observé par |'existence de lacunes en concentration
&levée aprés trempe. Ces lacunes ne sont vraisemblablement pas réparties de

mani&re uniforme sur les deux types de sites du réseau. Elles ne sont toute-

fois probablement pas regroupées en amas.
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3,2 - ETUDE DES VARIATIONS DIMENSIONNELLES DUES A LA

TREMPE SUR DES ALLIAGES Fe-Al

L'évolution des dimensions d'une éprouvette ayant subi une trempe a
été suivie au cours d'un traitement fthermique ultérieur qui sera appelé
"recuit" lorsqu'il a lieu & une température voisine de la température de
trempe et “revenu lorsqu'il a lieu & une température blen plus basse.

Les éprouvettes utilisées proviennent généralement de barreaux mono-
cristallins ou de barreaux & trés gros grains obtenus dans le four a mono-
cristaux. FElles sont découpées & la scie électrolytique en forme de paralié&lé~
pipddes de 55 x 3 x 3 mm. Lorsqu'on ne recherche pas une orientation
particuliére, il est possible de tailler 6 ou 9 éprouvettes dans le méme
barreau. Aprés découpage, les faces et les extrémités sont rendues planes et
paralléies par polissage au papier. Ce polissage relativement doux n'a pas
dfinfluence sur les phénoménes observés par la suite.

Nots avons remarqué une tr3s bonne reproductibilité des résultats
lorsqu'on fait subir 3 une méme éprouvette des traitements successifs de trem-
pe et de revenu identiques. Cefte observation nous a permis de limiter le
nombre d'éprouvettes & usiner. De plus, nous avons remarqué qu'une trempe
trop brutale, & |'eau, par exemple, provoque fréquemment la rupture de |'échan~
+illon soit aux joints de grains, soit par clivage. Cetfte rupture se produift
le plus souvent sur les Gehantillons assez gros pour lesquels des contraintes
thermiques &levées existent entre la surface et le coeur de |'échantillon a
cause de la faible conductibi!ité thermique de |'alliage. Aussi avons-nous

limité notre étude aux trempesa |'huile.
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FIGURE 26 -~ Courbe dilatométrique obtenue par chauffage et
refroidissement continus d'une éprouvette
trempée d'alliage Fe-Al a 40 at. % Al.
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Le temps de maintien en température avant trempe a é+é fixé & 30 mn
aprés une série d'essais préliminaires. Dans tous les cas, |'éprouvette est
chauffée sous argon.

Le dilatometre utilisé est un dilatométre Chevenard a atmosphére
confinée fonctionnant soit en isotherme, soit en température variable; ic
témoin est soit en pyros, soit en palladium, soit en alliage de méme nature

que l'alliage étudié, mais dans un état recuit.

3,21 - Essais de dilatométrie en chauffage continu

3,211 - Description du phénoméne (fig. 26)

Soit un échantillon d'alliage Fe-Al a 40 at. % d'aluminium environ.
Cet échantillon a subi une trempe & |'huile depuis 950°C avant d'&tre placé
dans le dilatometre. Au cours d'un chauffage continu & 100°C/h, la courbe
enregistrée présente plusieurs particularités,

Tout d'abord, dans la zone de 200-250°C, un l|éger changement de
pente se produit. Au-dessus de cette température, le coefficient de dilatation
est plus élevé. Si I'on interrompt la montée en température & 300°C par @ m-
ple, on observe, aprés refroidissement, une |égére contraction (fig. 27). Un
deuxiéme chauffage & 300°C suivi d'un refrcidissement ne conduit pas & une
nouvel le contraction. Elle semble donc spécifique de 1'alliage trempé. Elle se
produit dans des temps trés courts, En effet, si |'on porte ('échantiilon
trempé dans un four & 300°C et qu'on enregistre ses variations dimensionnel les,
on observe, au bout d'un quart d'heure que |'échantiilon n'évolue plus, mais
que, aprés refroidissement, il subsiste une contraction. Cette contraction 3
basse ftempérature a été retrouvée sur tous les alliages Fe-Al de teneur en
aluminium comprise entre 35 et 45 at. %, pratiquement 3 la méme température of
avec la méme intensité quelles que soient la composition et la température de

trempe entre 850 et 1075°C. Peut étre faut-il en chercher |'origine dans les
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FIGURE 27 - Courbe dilatométrique obfenue par chauffage et
refroidissement continus d'une éprouvette
trempée d'alliage Fe-Al & 40 at. % Al.
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Détail de la contraction & basse température.



73.
contraintes de trempe qui seraient de méme amplitude dans tous les essals, les
échantillons étant de dimensions voisines. Etant donné que |'amplitude de cette
confraction est faible par rapport aux autres phénoménes observés, nous ne
I'avons pas étudiée en détail.

Lorsque la température atteint 350°C, une autre contraction beaucoup
plus importante commence & se manifester. Elle s'accélére lorsque la tempéra-
ture s'éléve. Elle est terminée & 500°C. Cette contraction sera appelée contrac-
tion principale. Au-dessus de cette température, la dilatation reprend de
maniére continue. Nos essais ont été limités & 900°C. Au cours du refroidisse-
ment, entre 900 et 450°C, la courbe est identique-a celle obtenue au chauffage.
Elle se poursuit de manidre continue jusqu'a la température ambiante. En fin
d'opération, |'éprouvette a subi une contraction relative de 6.10 *.

Si on recommence un cycle identique, la courbe au chauffage cofncide

alors avec la courbe du refrcidissement précédent. Les phénoménes observés lors

du premier chauffage sont donc spécifiques de |'alliage trempé.

3,212 - Effet de la composition et de la température de trempe

'l s'agit de comparer |'amplitude de la contraction totale pour
divers alliages et pour diverses températures de trempe. Des éprouvettes poly-
cristallines ont &té découpées électrolytiquement dans des barreaux provenant
de plusieurs coulées. Les teneurs en aluminium sont respectivement 33, 37,
37,5, 41,5, 43 at. % d'aluminium. Trois températures de trempe & !'huile ont
été adoptées : 850, 950 et 1075°C. Dans tous les cas le méme phénoméne est
observé, L'amplitude de la contraction & basse température étant sensiblement
la méme dans tous les essais, les variations d'amplitude de la contraction
totale seront égales a celles de la contraction principale.

Les courbes de la figure 28 traduisent les résultats suivants

- {'amplitude de la contraction totale au recuit est fonction de ia tem-

pérature de trempe et de la tencur en aluminium : la contraction est maximate
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FIGURE 28 - Effet de la feneur en aluminium de |'alliage Fe-Al
et de la température de trempe sur la contraction
au cours d'un recuit aprés trempe.
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pour la température de trempe de 950°C
- I'ampiitude de la contraction est une fonction rapidement croissante de

la teneur en aluminium dans |a gamme des feneurs que nous avons considérée.

Afin de préciser les observations faites en chauffage continu et dé-
terminer quelle est la cause de la contraction trés importante observée au
cours d'un chauffage aprés trempe, des essais de dilatométrie isotherme ont été

entrepris.

3,22 - Essais de dilatométrie isotherme

3,221 - Méthode d'essai

Plusieurs méthodes peuvent &tre adoptées pour ce type d'essai. On
peut tout d'abord chauffer |'éprouvette & une vitesse donnée, 100°C/h par exem-
ple. Lorsque la température désirée est atteinte, on y maintient |'éprouvette
un certain ftemps. Avec un dilatométre différentiel on observe alors le phénomé-
ne sur un segment de droite perpendiculaire & |'axe des températures. Cette
méthode a |'avantage d'amener |'échantillon & la température de revenu de ma-
niére contrélée. Par contre, la portion de courbe en isotherme ne donne pas
de renseignements quant & la cinétique du phénoméne observé et le temps de
maintien choisi arbitrairement peut étre insuffisant. La méthode que nous avons
adoptée consiste a chauffer rapidement |'éprouvette jusqu'd une température
donnée et & suivre |'évolution de sa longueur & cette température en fonction
du temps. Des essais préliminaires nous ont montré que le temps nécessaire a
la mise en température était de |'ordre de 15 & 30 mn. Ce temps étant relati-
vement court par rapport & la durée du traitement, |'erreur introduite par
cette méthode de mise en température est faible. De plus, les observations
faites au cours de cet essai sont relatives & la contraction principale seu-

lement. En effet, la contraction & basse température que nous avons décrite
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précédemment a le temps de se produire pendant le chauffage de |'éprouvetfe. On
peut vérifier cette observation en enregistrant les courbes de chauffage et de
refroidissement rapides. La contraction mesurée & la température ambiante est
supérieure & la contraction isotherme d'une valeur égale a la contraction a
basse température.

L'analyse des résultats d'essais dilatométriques en chauffage continu
montre que, pour un alliage de composition donnée, deux paramétres intervien-
nent : la température de trempe et la température de revenu. Dans le but de
distinguer |'influence de chacun d'eux, une premiére série d'essais a été en-
treprise avec des températures de frempe variables et une température de revenu
fixée & 400°C. Ces résultats, associés & une étude radiocristallographique,
doivent permettre de déterminer la nature des défauts responsables des varia-
+ions dimensionnelles au cours de traitements thermiques. |ls permettront éga-
lement d'en déterminer |'énergie de formation, moyennant certaines hypotheéses.
Le deuxidme paramdire interviendra dans le calcul de |'énergie de migration des
défauts : & chaque température de frempe seront associées plusieurs températures

de revenu.

3,222 - Influence de la température de Trenpe

La température de revenu (400°C) a été choisie parce qu'elle se situe
dans un domaine ol les phénoménes sont facilement accessibles & |'expérience,
dans un temps raisonnable, Pour un alliage a 40 at. % d'aluminium, par exemnle,
['effet de la fempérature de trempe se manifeste de deux maniéres sur {e com-
portement au revenu :

- effet sur |'amplitude de la coniraction.
- effet sur la cinétique de la transformation.
La figure 29 montre une série de courbes dilatométriques superposées

sur le méme diaqramme at correspondant & des températures de trempe de 800
p p p P
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FIGURE 29 - Courbes dilatométriques relatives & des essais isothermes
& 400°C aprés trempes depuis différentes températures.
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FIGURE 30 - Effet de la température de trempe sur |'amplitude
et la durée de la contraction au cours d'un revenu,



AN +
Température
d'équilibre
T J T T | I 1 e
500 600 700 800 900 1000 1100 °c

FIGURE 3| - Evolution du degré d'ordre en fonctlon de la température
pour un-alllage Fe-Al & 40 at. % Al.
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850, 900, 950 et 1050°C. || faut remarquer que, pour la température de trempe
de 950°C, I'amplitude de la contraction est maximale et que la vitesse & la-
quelle se fait cette contraction est maximale. Des essais semblables ont &té
réalisés sur un trés grand nombre d'éprouvettes de compositions différentes
qui ont donné le méme résultat qualitatif.

I'l est intéressant de reporter ces résultats sur un diagramme
(fig. 30). Si I'on porte en ordonnée la contraction totale observée & 400°C
en fonction de la température de trempe, on remarque que la courbe présente un
maximum pour une température de trempe voisine de 950°C,

De la méme fagon, si |'on frace la courbe donnant en fonction de la
température de trempe le temps nécessaire pour que |'échantillon atteigne sa
longueur d'équilibre a 400°C, un minimum est observé pour une température de
trempe de 950°C.

Nous retiendrons essentiellement de ces expériences le fait que la
confraction au cours d'un revenu, donc la dilatation au cours de la trempe,
augmente rapidement lorsque la température de trempe passe de 600 & 950°C. Or,
les variations du degré d'ordre déterminées par radiocristal lographie & haute
température sont pratiquement nulles tant que la température est inférieure &
900°C (fig. 31). Il en est, & plus forte raison, de méme aprés trempe. Les
valeurs importantes des variations dimensionnelles observées ne sont donc pas
liées directement aux variations du degré d'ordre.

Au dela de 950°C, des phénoménes plus complexes peuvent intervenir :
remise en ordre partielle et perte de lacunes pendant la trempe elle-méme. Ce
domaine ne sera pas abordé dans cette étude.

Il est également possible de reporter sur un diagramme fempérature de
trempe - temps - transformation les courbes traduisant la cinétique du phéno-
méne observé (fig. 32). Pour les températures de trempe supérieures & 950°C,

la dispersion dans les résuifats est plus importante.
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FIGURE 32 - Diagramme transformation-température-temps correspondant

3 des revenus & 400°C aprés trempes depuls différentes
températures.
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3,3 - DETERMINATION DE LA NATURE DES DEFAUTS RETENUS PAR TREMPE

Pour préciser I'origine de ces variations dimensionnelles, il est
nécessaire d'étudier, en paralléle, les variations du paramétre cristallin.
Deux méthodes radiocristallographiques ont &té utilisées pour com-

parer les valeurs du paramétre d'alliages trempés ou recuits.

3,31 - Méthode des poudres

Un diffractométre & goniométre horizontal avec compteur a été employé.
Le rayonnement Ka du cobalt permet |'étude des raies (220) et (310) pour des
angles de diffraction relativement grands : 6220 = 60°5 , 63|O = 78° environ.

La fechnique du comptage pas & pas a été utilisée afin de tracer le
profil des raies avec précision. Les échantillons &taient des plaquettes de
10 mm de c6té et de 1,5 mm d'épaisseur découpées &lectrolytiquement dans des
barreaux polycristallins. Aprés chaque fraitement thermique, un polissage au
papier puis un polissage électroiytigue ont 8té nécessaires pour obtenir des
raies bien marquées par rapport au fond continu. Sur le diffractométre, les
échantillons étaient animés d'un mouvement de rotation autour d'un axe perpen-
diculaire a leur plan.

La mesure du paramétre peut se faire soit en &tudiant seulement la

variation de la position d'une raie, soit en extrapolant, pour un angle de

diffraction 8

90°, la valeur du paramétre obtenue pour plusieurs raies
correspondant a des angles de diffraction assez grands et en tragant la courbe
donnant le paramétre en fonction d'une variable en cos28 qui Tient compte de

plusieurs causes d'erreur (centrage de I''échanti!lon, absorption ...). Dans
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nos essais, les seules raies utilisables &tant (220) et (310) et leur distance
angulaire étant relativement grande, la méthode d'extrapolation ne peut pas
8tre utilisée. C'est pourquoi seule la position de la raie (310) a été consi-
dérée pour suivre |'évolution du paramétre. La mesure a eté effectuée sur deux
alliages Fe-Al a 40 ot 43 at. % d'aluminium. Les résultats sont rassembliés

dans le tableau suivant :

+ Revenu 400°C - 10 heures |

' % at. Al'L Plan ! Traitement thermique ! Paramétre !
} e e me J e i e e o !
! 40 1 (310) ! Trempe huile 950°C 12,8955 I
! ! ! 1 f
' , (310) ¢ Trempe huile 950°C ¢ 2,8970
> P ; *+ Revenu 400°C - 10 heures | i
! I (3100 ! Nouvelle frempe huile ' 2,8965 !
! ! 1 950°C ! !
e | e=esanenaa B S T J e !
! 43 ! (310) o ! Trempe huile 950°C ! 2,8992 !
! 1 ! ! I
' , (310) o i Trempe huile 950°C , 2,8993 |
i : i + Revenu 400°C -~ 10 heures | :
e o s J e e e e !
43 I (310) o, ! Trempe huile 950°C I 2,8992

! ! !

, (310) o, , Trempe huile 950°C '

i ! r

! ! !

e e e e i o o A B S S B o o e e S B i A e o O S e o S

Un cerfain nombre de causes d'erreur inferviennent malgré la qualité
de |'appareillage utilisé. C'est ainsi qu'aprés deux trempes sucgessives &
950°C, il peut exister un écart relatif sur la valeur du paramétre de 3,10 *
environ. Cetfe erreur est nettement supérieure & I'écart qu'on peut observer
sur la valeur du parametre de |'échantillon avant et aprés revenu. Une telle
dispersion, pour des traitements thermiques identiques, n'est généralement pas
observée dans les essais de dilatométrie. Cependant, on peut remarquer que le
paramétre de I|'échantillon trempé est toujours légérement plus petit que celui

de l'échantillon revenu. Cette remarque a pu &tre faite pratiquement sur tous

les essais. Elle est valable également lorsqu'on calcule le paramétre & partir
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FIGURE 33 - Monocristal usiné électrolytiquement pour la mesure

du paramétre par la méthode du cristal +ournan+.
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de la raie (220). Cette observation peut s'interpréter par le fait que |‘'alliage
frempé contient un grand nombre de {acunes en sursaturation; un resserrement

des atomes se produit autour de ces lacunes qui expliquerait la diminutior du
paramétre aprés ce traitement thermique (47). D'autres résultats (22) montrent
qu'il n'y a pratiquement pas de variation de paramétre aprés trempe dans cette

gamme des tensurs en aluminium.

3,32 - Méthode du cristal tournant

Disposant de monocristaux corientés, nous avons cherché si4une méthode
de cristal tournant ne donnerait pas ¢S résultats plus précis en ce domaine.

Dans un méme monocristal, deux échantillons adjacents ont été décou-
pés électrolytiquement. Ces deux échantillons ont subi une trempe & I'huile
depuis 950°C, L'un des deux a subi ensuite un revenu de 16 heures & 400°C. Les
duretés HY/20 mesurées aprés traitement thermique étaient respectivement 394 et
250. A partir de ces monocristaux, des aiguilles de 0,2 mm de diamétre et de
I5 mm de long onT été préparées par usinage électrolytique. L'axe géométrique
de ces aiguilles coTncidait, & moins de |° prés, avec un axe cristallographique
<001> (fig. 33).

Les mesures ont été faites sur une chambre de Straumanis qui permet
| Tobtention de taches de diffraction aux grands angles 6. Le rayonnement don-
nant des taches aux plus grands angles 6 compatibles avec la géométrie de la
chambre est le rayonnement du molybdéne. Les taches (800) et (810) sont obte-
nues dédoublées aux angles 6 égaux & 77°55' et 80°I5' pour le rayonnement Kul
et a 78°35" et 81° pour te rayonnement Kaz' L'enregistrement photographique et
le photométrage des diagrammes ne permettent pas de déceler de différence entre

les paramétres correspondant aux échantillons trempés ou & |'état d'équilibre.

Ces deux méthodes permettent de dire que, si une variation de para-
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métre a lieu, elle peut s'interpréfer comme étant due & des lacunes. Toutefois
cette variation est trés faible, inférieure a 10 *. Elle sera négligée devant
les variations dimensionnelles.

Les résuitats expérimentaux obtenus par dilatométrie et radiocris-
tal lographie permettent dfinterpréter les variations dimensionnelles dues aux
traitements thermiques par |'existence d'une forte quantité de lacunes apres
trempe. Ces lacunes provoquent une augmentation de volume du cristal sans en
modifier considérablement le paramdtre. Quelques propriétés de ces lacunes vont

étre précisées.

3,4 - CALCUL DE LA CONCENTRATION EN LACUNES

La formation d'une lacune implique la création d'un nouveau site
puisqu'un atome a été déplacé de la matrice jusqu'd la surface du cristal. De
plus, la présence de la lacune peut entrafiner localement une disférsion du
réseau autour d'elle. Cette distorsion se traduit par une variation du parame-
tre. Soit n ta concentration atomique en lacunes, Vo le volume atomique dans
le cristal parfait et AVL la variation de volume atomique causée par une lacune,
la variation Aa du paraméfre a est alors :

ra 1 AV

a 3

<

o
Le volume atomique dens le cristal est alors :
V=V_ (I +n)+ A&V n
o] L
D'ol la variation totale AV du volume atomique : V - VO

AV = v (n o+ 3 D8y
QO a
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FIGURE 34 - Calcul d'une énergie de formation des lacunes.
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Par dilatoméftrie on mesure

Av 3 AL
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O
D'ou
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a
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D'aprés les mesures de parametre décrites précédemment le Terme-?; sera négligé

et :

Les essais de dilatométrie metfent en évidence |'existence dfune con-
centration en lacunes de |'ordre de 2 & 3.10 3 (0,2 4 0,3 %) aprés une trempe
depuis 950°C dans un alliage qui n'a pratiquement pas été désordonné a haute
température. Cette teneur est frés &levée si on la compare a celles obtenues
avec des métaux purs. Pour ceux-ci, on observe généralement des concentrations
en lacunes de |'ordre de 10 * aux ftempératures proches de la température de
fusion. Toutefois, une concentration en lacunes aussi élevée que 107 a &té
mise en évidence dans des alliages Ni-Al frempés depuis 1300°C (48). Ces allia-
ges ont la méme structure ordonnée LZO que les alliages Fe-Al ef feur tempéra-

ture critique est trés proche de la température de fusion.

3,5 - CALCUL D'UNE ENERGIE DE FORMATION DES LACUNES

Si I'on porte sur un graphique le logarithme népérien de la con~
traction observée (3 un coefficient de proportionnalité prés) au cours d'un
revenu isotherme & 400°C, par exemple, en fonction de |'inverse de la tempéra-

ture absolue de trempe, on obtient une série de points qui sont alignés pour
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FIGURE 35 - Courbes dilatométriques obtenues par essais isothermes &
différentes températures aprés trempe depuis 875°C.



les températures de trempe inférieures & 950°C (fig. 34). Au-dessus de 950°C,
le phénoméne semble plus difficile & interpréter. La pente de la droite, dans
ce syéféme, représente |'énergie apparente de formation des lacunes. Pour un
alliage & 40 at. % Al, cette énergie est égale & environ 0,8 eV. Nous avons
remarqué que pour les températures de frempe supérieures a 900°C, la courbe
s'infléchit. Brown (44) suggére, dans le cas du lation B, qu'il se produit une
&volution au cours de la frempe suivant la méme loi qu'au cours d'un revenu
dont la température varierait rapidement,

L'énergie de formation des lacunes varie assez peu avec la Teneur
en aluminium de |falliage. En premidre approximation, on peut dire qu'elle
passe de 0,7 & 0,9 eV lorsque la teneur en aluminium varie de 35 & 45 at. %.
Cette variation est en accord, qualitativement du moins, avec | Yhypothése que
I'énergie de formation des lacunes dans un alliage ordonné dépend du degré
d'ordre S de cet alliage suivant une relation de la forme (49)

. _ o 2
F_f = Ef + oS

En effet, le degré d'ordre maximal des alilages considérés varie de
0,7 & 0,9 lorsque la teneur en aluminium passe de 35 3 45 at, %.

|| faut remarquer qu'il s'agit d'une énergie de formation apparente
des lacunes. Le calcul supposs en effet que toutes les lacunes existant a
haute température sont retenues par trempe. Cetie méfhode permet toutefois

d'avoir un ordre de grandeur de !'énergie réelle de formation des lacunes.

3,6 - CALCUL DE L'ENERGIE DE MIGRATION

Considérons un aliiage & 40 at. % d'aluminium trempé & |'huile de-
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FIGURE 36 - Calcul de |'énergie de migration des lacunes & partir
des courbes de la figure 35,



puis 875°C. Des revenus isothermes & diverses températures ont été réalisés
dans le dilatométre. Les courbes de la figure 35 sont relatives & des revenus
3 370, 380, 394, 410 et 422°C. L'amplifude de la contraction est la méme dans
tous les cas, ce qui traduit la faible influence de la température de revenu
sur la concentration en lacunes & |'équilibre. Les courbes obtenues ont une
forme en S avec un point d'inflexion . |l est donc probable que le mécanisme
de migration n'est pas le plus simple; en effet, la quantité de lacunes exis-
tant aprés trempe dans |'alliage éftant trés &levée, il est peu vraisemblable
que les lacunes lors de leur déplacement ne se regroupent pas en bilacunes.

La nature de I'alliage ordonné peut également contribuer & ce phénoméne. Tou-
tefois, 11 ne doit pas se former d'amas car le revenu, méme aux températures
assez élevées, ne se produit pas en deux temps. En effef, stil se formait des
amas plus complexes que les bilacunes, ceux-ci deviendraient des puits. Dans
un premier ftemps, les lacunes seraient piégées sur ces puits avec formation
diamas de plus en plus gros. Ensuite, dans un deuxiéme temps, ces puits s'éva-
poreraient. Ce phénomdne est trés net sur I"aluminium trempé depuis 600°C envi=
ron (50). Nous admettrons donc que le phénoméne est ici relativement simple

et que la migrafion deslacunes est aléatoire.

Bier que la courbe dilatométrique traduisant la concenfration en
lacunes en fonction du temrs n'ait pas une forme exponentielle, la méthode des
infersections a été appliqude pour calculer |'énergie de migration de ces la-
cunes. |! s'agit de mesurer les temps +i nécessaires pour atteindre, a partir
de la concenfration en lacunes aprés trempe, une concentration en lacunes
donnée, pour différentes tempéraftures Ti de revenu., Si I'on porte sur un gra-
phique Log Ti en fonction de I/Ti’ pour différentes concentrations en | acunes,
on remarque que les points sont sensiblement alignés & condition de considérer
un domaine dfincertitude assez large di aux erreurs de mesures et aux écarts

de reproductibilité des essais (fig. 36). |l est donc possible de calculer
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une énergie de migration des défauts par une formule du type (51])

B
Log =— = -— (& =~ =)
TZ K T| T2
Dans le cas présent, Em = 1,5 % 0,2 eV,

Des essais identiques ont été faits sur les mémes éprouvettes ayant
subi une trempe depuis 950°C. La valeur de Em est alors plus faible :
Em =1,3+0,2eV.

Pour un alliage a 43 at. % d'aluminium, trempé depuis 950°C, cette
énergie atteindrait 2 eV. |l semble donc que |'énergie de migration soit encore
plus sensible & la teneur en aluminium de ['alliage (donc au degré d'ordre
maximal) que |'énergie de formation des lacunes. Ce phénoméne peut s'expliquer
qualitativement en supposant que les lacunes sont surtout disposées sur les
sites "fer". On sait que la migration des lacunes se fait en suivant des tra-
jets qui correspondent & des changements minima d'énergie. Etant donné qu'il
y a un excés d'atomes de fer et que la permutation de deux atomes Fe voisins
immédiats ne perturbe pas |'ordre, contrairement & la permutation de deux
atomes Fe et Al, la diffusion des lacunes est d'autant plus facile qu'il y a
plus d'atomes Fe sur les sites Al.

Si 1'on compare les valeurs de E, et de Em, on remarque que le

£
rapport Em/Ef est de !'ordre de 2. Or, on n'observe généralement pas de défauts
lacunaires dans les métaux et alliages cubiques centrés non ordonnés. Ceci est
dd probablement au fait que |'énergie de formation de ces défauts est grande
devant leur énergie de migration (48). Pour le molybdéne et le tungsténe, par
exemple, le rapport Em/Ef n'est que de 0,6. C'est pourquoi il n'est pas possi-
ble de retenir par trempe une grande quantité de lacunes : au maximum 5.10 °
sur le molybdéne (52). Par contre, ce rapport est bien supérieur pour certains

al liages ordonnés : Au-Zn (53), Au-Cd (54) et Ni-Al (48). Il est a nofer que,

dans ce dernier cas, la températire critique est proche de la température de
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FIGURE 37 - Schéma électrique du montage pour mesurer |'évolution

de la résistivité d'une éprouvette Rx.
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fusion et que les variations du degré d'ordre n'entrent pas en |igne de compte
pour expliquer ce phénomeéne. Ces lacunes en sursaturation sont d'ailleurs de
nature différente de celles qui existent & la température ambiante pour ies
alliages Ni-Al dont la teneur en aluminium est supérieure a 50 at, % car, dans
ce cas, la structurs a I'équilibre est lacunaire.

Le cas des alliages Fe-Al peut &tre comparé a celui des alliages
Ni-Al dans la mesure ol les variations du degré d'ordre au cours du traitement
thermique sont faibles et les concentrations en lacunes en sursaturation
élevées.

En résumé, nous avons montré qu'il est possible de retenir par
trempe dans des alliages ordonnés Fe-Al de structure LZO une forte densité de
lacunes pouvant atteindre 0,2 % par exemple. Ce phénoméne n'est pas directe-
ment 1ié aux variations du degré d'ordre avec la température. |l trouve proba-
blemsnt son origine dans la valeur élevée du rapport de | 'énergie de migration
3 |'énergie de formation de lacunes.

N'autres méthodes d'investigation peuvent donner des rense ignements

comp lémentaires, en paificulier les mesures de résistivite.

3,7 - ESSAIS COMPLEMENTAIRES

h7|—P@smwsdgréysﬂxﬁééhxfﬂqw

Dans le but de préciser encore la nature des défauts observés, quel-
ques essais de résistimétrie ont &été réalisés sur les éprouvettes de dilatomé-
+rie. Une méthode par comparaison a été mise au point d'aprés le schéma de

la figure 37. Il s'agit de mesurer, lorsqu'un courant d'intensité | passe dans
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le circuit, la chute de tension sur une éprouvette et la chute de tension sur
un témoin.

Lles tensions mesurées par la méthode d'opposition sont égales a :

VT = RT | pour le témoin de résistance RT
V>< = RX | pour |'éprouvette de résistance variable RX
v R

|
I
i
|
1
jo

Pour deux états différents de |'éprouvette :

Ry, = o R

x1 =% Rr
Rz = % Ry
D'ol :
A -
Rx % =%
Ry &

Si p est la résistivitée de t'aliliage
S la section de |'éprouvette

L la longueur de |'éprouvette

RS
P =1
R, O G
p R S L
Les essais dilatométriques ont montré que %; = 2 %%
D'ol
fop AR AL
o R L

L'éprouvette & étudier a subi une frempe depuis 950°C, puis un
revenu de durée variable & 400°C. Les prises de potentiel et les arrivées de
courant sont des fils de platine de 0,5 mm de diamétre soudés par point sur
|'éprouvette trempée. Ces fils ne sont pas dessoudés tors des revenus succesifs.
Pour chaque étape du revenu, une vingtaine de mesures sont faites en faisant

varier la tension U d'alimentation, les éprouvettes étant maintenues dans de
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'azote liquide. Bien que la manipulation ne soit pas encore parfaitement au
point, on peut noter une évolution trés nette de la résistivité qui décroit au
cours du revenu suivant une loi semblable & celle des variations dimensionnelles.

Nous pensons que ces résultats, bien que trés partiels, renforcent |'hypothése

de |'existence d'une concentration élevée en lacunes, aprés trempe.

3,72 = Mesure du module dé Young

Deux méthodes ont été utilisées pour mesurer le module d'Young sur

des monocristaux d'alliages Fe-Al.

3,721 = Mesures en statique

Des jauges de contrainte ont été collées sur des éprouvettes mono-
cristal lines orientées d'axe longitudinal <00I>, <Ot|> et <Iii{> d'un alliage
a 40 at. % d'aluminium. lLes mesures ont été faites sur un dispositif pour
essais de flexion. |l n'a pas été possible de détecter une variation signifi-
cative du modulede Young en fonction du traitement thermique subi par ['éprou-
vette, Parmi les causes d'erreur, la plus importante provient du fait que, pour
chaque traitement thermique de frempe ou de revenu, de nouvelles jauges doivent
étre collées. |l est donc difficile de suivre |'évolution du modulede Young en
fonction du temps de revenu.

Cependant, une anisotropie considérable du module de Young a été mise
en évidence suivant les directions cristallographiques. Les résultats sont

rassemblés dans le tTableau suivant :

28.000

! Direction ! E en daN/mm2 !
___________ (ISR,
00| ! |0.000 !
1
ol . 19.000
!
!
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Ces mesures montrent que la direction <I11> est plus rigide, proba-

blement & cause de la forte énergie de liaison entre atomes Fe et Al.

3,722 - Mesures en dynamique

Nous avons entrepris des séries de mesures de fréquence de résonnance
sur des barreaux monocristallins ayant subi des traitements thermiques de trem-
pe et de revenu. L'appareil utilisé est un &lastomat F&rster qui peut exciter
le barreau par un systéme piézo-électrique en vibrations transversales. Le

modulede Young E est alors donné par une formule de la forme :

I

E = a.p. £7 f%
a

ol o est une constante
p , la masse spécifique du matériau

L, la longueur de |'éprouvette

a , la largeur du barreau en contact avec les fils supports

fT’ la fréquence de résonnance.
B _Bo, A, 00, 0T
E 0 L a i
T
Or,
_ M _ masse
PEY vo lume
Avec :
AV AL AL _ Aa
v°T et T~ 3
2,5 A
E fT L

Les mesures de fréquence ont donné les résultats suivants :
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e e Lot
j Trempe 950°C % 2061 E
| > Revenu 520°C - 5 h 1 2066 |
| 2° trompe 950°C s Ca0s9 1

La trempe entraine une diminution de la fréquence de résonnance.
Ces résultats ont été confirmés par dfautres mesures sur des éprouvettes
trempées depuis différentes températures. |ls sont cependant encore trés
partiels et difficilement exploitables.

Cependant, sachant que la trempe produit une augmentation de volume
de |'éprouvette ef une diminution de la fréquence de résonnance, on peut dire
que le moduledeYoung d'un échantillon trempé est plus faible que celui d'un
échantillon trempé et revenu.

Cette observation est en accord avec certaines interprétations des
variations du module de Young avec la concentration en lacunes ;55).

Le but de ces essais complémentaires était de rechercher, qualita-
tivement du moins, si des expériences dont les résultats sont couramment 'n-
terprétés en fermes de lacunes, conduisaient sur les alliages Fe-Al & des

observations concordantes.

3,6 - ETUDE DU DURCISSEMENT PAR TREMPE DES ALLIAGES ORDONNES Fe-Al

Les alliages Fe~Al de structure L2O qui ont &té étudiés ont une
teneur en aluminium supérieure & 3| at. %. La caractéristique la plus intéres-

sante pour cette étude est que ces al!iages ne peuvent &tre retenus désordon-
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<00!> ! <001>
{001}
FIGURE 38 - Empreinte de dureté en forme d'étoile :
dureté apparente minimale.
«ct> | <o01>
{001}

FIGURE 39 - Empreinte de dureté en forme de tonneau :
dureté apparente maximale. '
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nés par trempe comme le montrent les mesures radiocristallographiques effec-
tuées & la température ambiante aprés différents traitements thermiques. Dans

tous les cas, le degré d'ordre est maximal aprés trempe,

3,81 - Effet de la température de trempe sur la dureté

Des maxima de limite élastique et de dureté ont été mis en évidence
sur un alliage & 40 at. % d'aluminium (37). Sur ce méme alliage un deuxiéme
maximum a été observé pour une température de trempe a I'huile trés proche de
la température critique (56). Comme pour notre éfude dilatométrique, nous nous
sommes surtout intéressés aux phénoménes observés pour des fempératures de
trempe relativement basses pour lesquelles les variaftions du degré d'ordre
sont pratiquement nulles au cours du traitement thermigue.

Nous avons mesuré la dureté aprés trempe sur des échantillons mono-
cristallins et polycristallins. Les échantillons monocristallins avaient subi
du fait de leur fabrication une fusion sous vide ou sous atmosphére neutre
alors que les échantillons polycristallins provenaient de barres laminées
aprés coulée & lI'air,

lts ont é&té découpés électrolytiquement en forme de parallélépipédes
de 6 x 6 x 3 mm environ,

Le maintien en température siest effectué dans un tube d'alumine pla~
cé dans un four et parcouru par un courant d'argon.

Nous avons vérifié que la durée du maintien en température avant
trempe était sans influence sur le résultat final pour des durées supérieures
a 30 mn.

La plupart des échantillons ont subi plusieurs traitements consécu-
tifs sans que les résultats d'un essai soient marqués par |'histoire de
| Yéchantillon avant le traitement relatif & cet essai. Cette propriété avait

déja été utilisée (57) pour des alliages FeBAI. Le plus souvent, les échantil-
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N Hv /20
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. |
350 _ .

Monocristal
40at”% Al 25% A/ poids
trempes g /'huile
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.—1{ Température

de trempe
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FIGURE 40 ~ Dureté aprés trempe en fonction de la
température de trempe.
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A

lons ont été trempés & |'huile., En effet, une trempe trop violente peut provo-
quer des fissurations soit intergranulaires, soit suivant les plans {100} . Les
mesures de dureté sont du type Vickers avec une charge de 20 kgf. Des ess-'s

de microdureté ont &té également effectués. Dans ce cas, la charge était de

I kgf.

Nous avons remarqué |'infiuence sur la valeur de la dureté de
t'orientation relative de I'empreinte par rapport & la surface du monocristal
sur laquelle elle est faite. Par exemple, si la surface étudiée est un plan
cristal lographique {001}, la dureté est minimale lorsque les diagonales de
I'empreinte sont paralléles aux directions <OI1> de ce plan. L'empreinte pré-
sente alors un contour concave en forme d'étoile. Des lignes de glissemcnt
apparaissent parall&lement aux directions <001>, intersections des plans de
glissement de type {011} inclinés & 45° sur le plan de la surface (fig. 38).
Lorsque les diagonales de l'empreinte scnt parallé&les aux directions <001>, la
dureté est alors augmentée d'environ 10 %. L'empreinte a un contour convexe en
forme de tonneau et I2s lignes de glissement, toujours suivant la méme orienta-
tion, apparaissent en deux systémes croisés au niveau des milieux des c6tés de
'empreinte (fig. 39). Cette cbservation peut &tre liée soit au caractére ani-~
sotrope du matériau, soit au fait qu'il se forme un bourrelet autour de |‘em-
preinte. Cette derniére interprétation est surtout valable pour les métaux
assez ductiles (Al, Cu) (58) ol I'on a observé des écarts de dureté apparente
du méme ordre de grandeur (59). Nous retiendrons seulement te résultat pour
Justifier certains écarts observés sur des alliages polycristallins dont le
grain était de dimensions voisines de celles de |'empreinte. Pour les essais
sur monocristaux, une orientation constante de I'empreinte par rapport au
cristal a été adoptée; en effet, la mesure de la diagonale de |'empreinte est

plus précise lorsque !'cmpreinte est en forme d'étoile.
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M= monocristal
P = polycristal

Al
Y %
Nrvr20 en poids en atomes
l T —— P 28 446
400 _| L/ 1A
-~
[ \ P 258 42
350 \-—-—-—-M 241 396
~—— P 224 37
S —
300__ — M 211 355
/// \t_, M 20 341
250 — M 182 313
‘ . Température
[ de trempe (Huile)
T T T f T T T T =
600 800 1000 1200 °C
FIGURE 41 - Dureté aprés trempe d'alliages Fe-Al monocristallins

ou polycristallins de différentes teneurs en aluminium
en fonction de la température de trempe.



La courbe des variations de la dureté aprés trempe & |'huile en
fonction de la fempérature de trempe a été tracée pour un alliage monocristal-
lin @ environ 40 at. % d'aluminium (fig. 40). La dureté commence & augmenter
dés que la température de trempe dépasse 600°C. Cette dureté passe par un maxi-
mum pour une fempérature de frempe voisine de 950°C. Pour les températures de
trempe supérieures & 950°C, la dispersion des résultats est plus importante -
de I'ordre de 15 & 20 HV/20 ~ | est donc difficile de déceler par cette méthode
des phénoménes de faible amplitude, comme par exemple un deuxiéme maximum cor-
respondant & une température de Trempe proche de la température critique. Les
phénoménes étant plus difficiles & interpréter, nous n'insisterons pas sur
I'allure de la courbe au deld de 950°C. Le résultat essentiel de cette &rude
est que la dureté passe de 220 & 380 HV/20 entre 600 et 950°C. C'est sur cette
variation importante de dureté que porte notre analyse. Cette courbe est & rap~
procher de celle de la figure 30 : on remarque une analogie de forme trés nette
entre ces deux courbes.

Or, les courbes indiquant le degré d'ordre en fonction de la tempéra-
Ture d'équilibre, qu'elles soient tracées & partir de la théorie de Bragg-
Williams ou & partir de mesures radiocristallographicues ne traduisent pas de
variation importante wu degré d'ordre dans cette zone de température (fig. 31).
Pour cet alliage, le degré d'ordre a 800°C est encore maximal. |l commence &
décroitre lentement & partir de cette température. A 950°C, sa valeur est encore
trés élevée, la température critique étant voisine de 1150°C. Par conséquent,
dans la zone de température de trempe ol se produit |‘augmentation de dureté de
220 a 380 HV/20, le degré d'ordre & la température de maintien est trés proche
du degré d'ordre maximal. De plus, pour les alliages Fe-Al de structure L2, il
n'est pas possible de retenir par trempe un degré d'ordre intermédiaire. Les
mesures ce dureté sont donc faites sur un alliage ordonné. Dans ces conditions,

il para®t difficile d'invoquer, pour justifier le durcissement, une variation
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FIGURE 42 - Dureté aprés trempe depuis 950°C en fonction
de la teneur en aluminium,
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importante du degré d'ordre.

3,82 - Influence de la teneur en aluminium

Nous avons préparé des alliages Fe-Al avec des tenbkurs en aluminium
variant entre 3| et 45 at. %. Les courbes de dureté en fonction de la tempéra-
ture de trempe ont été tfracées pour comparer les comportements d'échantil lons
monocristallins et polycristallins a diverses teneurs en aluminium.(fig. 41).
Toutes les courbes présentent une analogie de forme assez nette. La duretsd,
pour une température de trempe donnée étant d'autant plus grande que la teneur
en aluminium est plus élevée. Dans la gamme de composition choisie, les cour-
bes ont la méme allure et on ne remarque pas de différence importante de com-
portement entre les échantillons monocristallins et bolycrisTaIIins. Bien que
les échantilions polycristallins utilisés aient un grain assez gros (3 a 4
grains/mm2), il ne semble pas que le joint de grains ait un réle prépondérant
dans le durcissement observé, .

La courbe de la figure 42 donne la dureté aprés trempe & |'huile depuis
950°C, en fonction de la teneur en aluminium de I'alliage. La dureté est d'au-
tant plus élevée que la teneur en aluminium est plus forte. Or, la dureté des
échantillons recuits se situe entre 200 et 250 HV/20 pour les teneurs extrémes.
Le durcissement est donc d'autant plus important que !'alliage contient plus
d'aluninium. Cette courbe doit &fre comparée a celle de la figure 28. L'effet
de la teneur en aiuminium est le méme sur le durcissement et sur les varia-
Tions dimensionnel les.

Nous remarquons également que la composition nfa pas d'influence sur
la position du maximum ce dureté. Dans tous les cas, il se situe dans la zone
de 950°C sans qu'il soit possible d'en déceler une variation significative en

fonction de la teneur en aluminium. Si un mécanisme faisant intervenir des




1e.

FIGURE 43 - Ruptures par clivages d'échantillons trempés a |'eau.

HV/20 Aliage fer —aluminium @
35 at % Al

350
V - ﬁ } EAU
300. /}/fﬁ*‘ : ,__,..% HUILE
250. } /}jlf
- Température
o0 o cermemee

FIGURE 44 - Effet du milieu de trempe sur la dureté aprés trempe.

600 800 1000 - 1200 °C
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variations de degré d'ordre pouvait &tre appliqué, il faudrait que 950°C soit
une température particuliére pour tous ces alliages ordonnés. Or, la température
critique varie de 900 & 1200°C environ lorsque la teneur en aluminium passe de
30 4 45 at. %. |1 n'est pas possible d'imaginer un mécanisme simple pour expli-
quer le maximum & 950°C.

Cependant, ce maximum de dureté n'apparait pas pour des feneurs in-
térieures & 20 at. % environ. Pour les teneurs comprises entre 20 et 30 at. %
le durcissement, s'il existe, est trés difficile & déceler car son amp | itude
serait de |'ordre de grandeur des écarts observés par mesure de dureté sur une
série d'échantillons. Toutefois, certains auteurs (57) on? trouvé une augmenta-
+ion de la linite élastique aprés trempe, pour des températures de trempe su-

périeures & 700°C, sur des alliages & 25 at. % Al.

3,83 - Influence de la vitesse de frempe

Cet effet peut &tre contrélé soit en utilisant des milieux de Trempe
ditférents : eau, nuile, air, soit en modifiant ia taille des échantiilons,
En co qui concerne |finfluence du milieu de trempe, une difficulté

S

[0}

présente pour les frempes énergiques (trempe & |'eau). Pour des températures
de tiempe supérieures a 800°C environ, les échantillons se fissurent au cours

de ta trempe. Ces fissures sont soift intergranulaires, soit des clivages suivant
les plans {001} (fig. 43). Dans tous les cas, la dureté aprés trempe est d'au-
tant plus élevée que la Trempe est plus énergique. Par exemple, pour un alliage
moins sensible & la fissuration, la trempe & |'eau conduit & une dureté qui

est supérieure & la dureté aprés trempe a i'huile d'environ 10 % (fig. 44).

Par contre, la position du maximum ne semble pas affectée de maniére scnsible
par la vifesse de trempe. La frempe 3 |'air ne provoque pratiquement pas de

durcissemenT.
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Température de revenu 400°C
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FIGURE 45 - Evolution de la dureté au cours d'un revenu 3 400°C apras
trempes depuis différentes températures.
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En ce qui concerne 'influence de la taille des échantiltlons, un
monocristal a été découpé en deux morceaux de méme section mais d'épaisseurs
trés différentes (2 mm et 20 mm).

Ces deux échantillons ont subi ensemble une série de trempes & |'hui-~
le entre 500 et 1200°C. L'échantiilon le plus pefit est plus dur. On obtient
pratiquement la méme dureté, dans ces conditions expérimentales, sur le gros

&chantillons trempé & |'eau et sur le petit trempé & I'huile.

3,84 - Etude du revenu apreés trempe

Pour compléter l'analogie entre les variafions dimensionnel les et
I'évolution de la dureté au cours des fraitements thermiques, une série de
revenus 3 400°C au bain de sel a &té effectuée sur des éprouvettes monocris-
tal lines trempées & I'huile depuis 850, 950 et 1050°C.

Dans une premiére série d'essais, nous avons comparé les duretés
aprés un revenu continu assez long et aprés plusieurs revenus successifs arré-
tés A I'eau, de méme durée fotale. Aucune différence n'étant apparue, | Yévo-
lution de la dureté a é1é suivie sur un seul échantillon soumis & des revenus
successifs interrompus par des arréfs a |'eau.

L'examen des courbes (fig. 45) qui représentent la dureté en fonc-
tion du temps de revenu pour différenfes températures de ftrempe montre que
| 'adoucissement est d'autant plus rapide que son amplitude esT plus grande.

Des résultats paralldles avaient été trouvés par dilatométrie
(fig. 29)

De plus, quelques essais ont été faits aprés trempe a t'eau. L'am-
plitude de |'adoucissement est plus importante au cours du revenu. De méme,
la vitesse de |'adoucissement est plus grande que dans le cas de la trempe a

tThuile,
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Alhage Cu-2Zn
Température de trempe 450°C

temperature d’équilibre

=
*'C
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FIGURE 46 - Courbe dilatométrique obtenue par chauffage et
refroidissement continusd'un échantillon de
Cu-Zn-B trempé depuls 450°C.
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En résumé&, nous avons mis en évidence les faits expérimentaux sui-

vants :

a) un durcissement trés important est observé aprés trempe sur un allinge
a& 40 at. % d'aluminium trempé depuis des températures comprises entre 600 et
900°C alors que le degré d'ordre n'a pratiquement pas varié & ces températures.

b) I'amplitude du durcissement croit avec la feneur en aluminium pour une
méme température de trempe. La position du maximum de dureté aprés frempe ne
semble pas affectée par la teneur en aluminium alors que la température criti-
que |'est considérablement.

c) la dureté originale est restaurée par un maintien & 400°C,

d) il existe un paraliélisme trés net entre |'évolution des dimensions,
c'est-a~dire la concentration en lacunes en sursaturation et le durcissement

aprés trempe.

3,9 - CAS DES AUTRES ALLIAGES DE STRUCTURE L2, = Cu-Zng ET Fe-Co

3,91 - Cas du laiton B (Fig. 46)

Un certain nombre de résultats ont été publiés au sujet du durcis-
sement et des variations de densité observés sur le laiton B aprés traitement
thermique . Les premiers résultats font état d'un maximum de dureté ou de
limite élastique aprés trempe pour une température de trempe de 445°C trés
proche de la température critique. Plus récemment, on a montré |'existence de
deux maxima lorsque |'aliiage est trempé & |'huile et la disparition du premier
maximum lorsque |'alliage est trempé & |'eau (56). En ce qui concerne les va-

riations de densité, un certain nombre de résultats ont été établis en utili-
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sant un appareillage trés précis (43). La densité aprés trempe présente deux
minima. Dans la zone de température de trempe de 400-450°C, le minimum de den-
sité correspond au durcissement (42) et a |'augmentation de résistivité (60)
observés aprés trempe. L'autre est dans la zone de température de frempe de
[50-200°C et ne correspond pas & d'autres propriétés particuliéres.

Nous avons fait, pour notre part, quelques essais de dilatométrie
sur des échantillons de composition trés proche de la composition stoechiomé-
trique CuZn. Aprés une trempe a |'eau depuis 450°C la courbe dilatométrique
obtenue pour une vitesse de chauffage de 100°C/heure présente une grande ana-
logie de forme avec celles obtenues pour les alliages Fe-Al (fig. 46). On
observe tout diabord un 1éger changement de pente autour de 150°C, puis une
contraction entre 200 et 300°C. Au-dessus de cette température, la courbe
obtenue au chauffage est ia méme que celle obtenue au cours du refroidissement
ultérieur. Par dilatométrie.isotherme, & 235°C, on observe ‘une.contraction
dont 1%amplitude dépend de. la température de trempe. Cette amplitude croit
lorsque la- température .de trempe -passe. de -360. & 465°C. Cependant, -la cinétique
de ce -phénoméne-ne paralt pas suivre une loi aussi -simple que dans le-cas des
al liages-fer-aluminium. Un certain nombre de réserves sont “donc faites ad
sujet du -faiton B. Tout d'abord, certaines é&tudes de revenu (42) signalent une
&volution beaucoup-plus rapide des propriétés & la fempérature ambiante. Au
cours de nos essais, le revenu isotherme & 235°C a révélé une évolution bien
plus lenfe ces dimensions.

Il faut ensuite considérer le diagramme -d'équilibre des alliages
bu-Zn. I} est possible que cerfaines observations.soient relatives & une pré-
cipitation de phase o, Une étude micrographique ne fournirait pas' le moyen de
s'en assurer vu' la faible quantité de phase mise en jeu (43).

Nous retiendirons mulement le fait que des variations dimensionnelles

s produisent au cours du traitement thermique. Les mesures de densité, . de
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FIGURE 47 - Courbe dilatométrique obtenue par chauffage et

refroldissement continus d'une éprouvette
trempée d'alllage Fe-Al & 25 at. % Al.
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frottement interne (45), de résistivité faites par divers aufeurs et nos essais
de dilatométrie traduisent |'existence d'une sursaturation en lacunes aprés
trempe. Parallé&lement, la dureté et la |limite élastique aprés trempe augmentent
dés que la température de trempe est supérieure & 300°C.

La forme du diagramme d'équilibre rend cependant moins facile |'in-

terprétation des phénoménes observés.

3,92 - Cas du Fe—Co

L'al liage Fe=Co de composition stoechiométrique FeCo ordonné a la
température ambiante peut &tre, & la différence avec les deux alliages précé-
dents, maintenu & I'état désordonné par trempe. Un maximum de |imite élastique
a &été observé pour une température de trempe peu inférieure 3 la température
critique. Aprés trempe & |'huile, un deuxiéme maximum de |imite élastigue ou
de dureté a été mis en évidence pour une température de trempe de 690°C, sur
un alliage a 2 % de vanadium (56).

Une étude dilatométrique a &té abordée au laboratoire. Elle se pour-
suit actuel lement. Les premiers résultats metfent en évidence des particula-
rités dues a |'existence d'une remise en ordre au cours du recuit aprés frempe.
Cette mise en ordre se traduit par une dilatation de |'échantillon. D'autres
phénoménes encore mal définis se produisent également dans la zone des fTempé-
ratures de ftrempe voisine de 550°C, température & laquelle l'alliage est
encore fortement ordonné. Ces phénoménes sont peut-&fre & rapprocher de ceux

gue nous avons observés sur les alliages Fe-Al ordonnés.
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FIGURE 48 - Effet de la température de trempe sur |['amplitude
de la contraction au revenu d'un allliage Fe-Al &
25 at. % Al.
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3,10 = CAS DES ALLIAGES A TRANSFORMAT 'ON DESORDRE-ORDRE

AU REVENU APRES TREMPE

Dans le but de montrer que les variations dimensionnelles que nous
avons observées sur des alliages Fe-Al ordonnés de structure L25 sont de nature
radicalement différente de celles quton observe sur des alliages qui peuvent
&tre retenus & |'état désordonné par trempe, nous avons fait quelques essais sur

un alliage FezAi, de structure DO,. Des échantillons dilatométriques ont été

3
trempés & |'eau depuis des températures comprises entre 200 et 700°C. Au cours
d'un chau”fage ultérieur & 100°C/h dans un dilatométre, on observe entre 200 et
400°C une contraction trés importante (fig. 47). L'amplitude de cette contrac-
tion crolt avec la température de frempe lorsque celle-ci passe de 200 3 550°C
environ. Elle est sensiblement constante pour des températures de trempe supé-
rieures & 550°C. Sa valeur maximale est de 15.10 * (fig. 48). Cette variation
de dimensions est a mettre en paralléle avec ce qu'on observe sur |'alliage
Fe-Co. En effet, il est possible de retenir par trempe le désordre existant

3 haute température. Au cours du revenu, la mise en ordre s'effectue. Le para-
métre de |'alliage ordonné étant plus petit que celui de |'alliage désordonng,
cette mise en ordre entraine une contraction de |'échantillon, Des mesures ra-
diocristal lographiques ont été faites sur un échantillon trempé & |'eau depuis
700°C, puis revenu a 400°C pendant |5 heures. Le paramétre subit une diminution

* _ Cette variation du paramétre

d'amplitude au cours du revenu de 15 a 20.10
est du méme ordre de grandeur que la contraction au recuit. On peut alors sup-
poser que les variations dimensionnelles observées au cours des traitements

thermiques sont dues essentiellement aux variations du degré d'ordre.
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CHAPITRE |V

ESSA| D'INTERPRETAT ION

4,1 = INTRODUCT ION

Nous ne reprendrons pas ici la description détaillée des mécanismes
qui ont &été proposés en grand nombre pour inferpréter les propriétés mécaniques
des alliages ordonnés. La ptupart d'entre eux font intervenir le degré d'ordre
comme parametre principel. Bien que les phénoménes que nous ayons observés
soient spécifiques de certains alliages ordonnés, il ne semble pas que leur
évelution corresponde & une évolution du degré dfordre en fonction de la tem-
pérature. Si des mécanismes comme celui de Stoloff et Davies (9) ont pu étre
adaptés au cas des alliages ordonnés Fe-Al trempés depuis des températures
proches de la fempérature critique pour exbliquer 'existence d'un pic de
limite &lastique aprés trempe (56) en admettant |'existence d'un désordre
local, 71 semble plus difficile d'intorpréter & I'aide de tels mécanismes |a
variation considérable de dureté (220 - 380 HV/20) observée sur des échanti|-
lons trempés depuis des températures comprises entre 600 et 950°C,

En effef, plusieurs observations permettent de dire que le degré

d'ordre n'intervient pas directement, Tout d'abord les mesures de dureté sur
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un atliage Fe-Al & 40 at. % d'aluminium trempé depuis des températures ot le
degré d'ordre est encore maximal font apparattre un durcissement trés important.
De plus, aucune différence n'a pu &tre défectée entre les degrés d'crdre des

,
al lfages ftrempés ou recuits. Enfin, nous avons montré que le phénaoméne est
sensiblement le méme pour toute une série d'alliages de teneur en aluminium
comprise entre 3| et 45 at. % alors qbe la Température critique de ces aliiages
varie entre 900 et [200°C environ,

Le parallélisme existant entre le durcissement et les variations
dimensionnelles conduit & penser que les lacunes retenues par trempe en forte
proportion sont & l'origine du durcissement.

Tout d'abord, il convient d'éliminer I'effet des contrainfes de trenmpe
dues a un écart élevé de température entre la surface et le coeur des échaniil-
lons au cours du refroidissement. En effet lorsque ces contraintes provojuent
des déformations permanentes, celles-ci s'ajoutent lorsque latrempe est répétéc
plusieurs fois (61). Ce phénoméne ne se produit pas pour les alliages Fe-Al
et les résultats d'une trempe ne dépendent pas des trempes antérieures. Les
variations dimensionnelles initaires ne s'ajoutent pas.

De plus, les variations dimensionnelles et la durefé aprés trempe
évoluent rapidement & une température aussi basse que 400°C ol les caractéris-
tiques originales sont retrouvées.

Il faut donc s'orienter vers une explication faisant appel a un pro-
cessus moins banal.

Nous avons cherché a metfre en évidence un éventuel changement de

structure en relation avec ces variations considérables des propriétés :
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FIGURE 49 - Dislocations dans un alliage Fe-Al trempé
3 |'huile depuis 950°C.




4,2 ~ MICROSCOPIE ELECTRONIQUE

4,21 ~ Préparation des éprouvettes

Des échantillons massifs monocristallins d'orientation déterminée ont
subi des traitements thermiques. Dans ces échantillons des lames minces ont été
préleovées par sciage électrolytique. Les lames orientées ainsi découpées ont
une épaisseur de quelques centiémes de millimétre . Avec |'électrolyte
employé, la lame obtenue est recouverte d'un dépdt noirdtre. L'épaisseur de la
lame est ajustée au cours du sciage gréce a une loupe binoculaire montée sur
la scie électrolytique. Le dépdt noirétre disparait au cours du pol issage
électrolytique dans un bain de butylcellosolve (90 %) et d'acide perchlorique
(10 %) avec une tension continue de 15 V. Au bout de quelques minutes apparait
un Trou dans la zone proche de la pince de fixation de |"échantillon. Les

.

observations sont faites sur un microscope a 00 KV.

4,22 - Observations

La théorie du contraste a été faite pour le laiton B qui est consi-
déré comme élastiquement anisoftrope (62). Pour les cristaux ayant ces proprié-
tés i} est difficile de déterminer le vecteur de Burgers par la méthode
d'extinction. Le calcul du contraste prévoit la formation d'une image double
des dislocations et, dans certains cas, leur aspect ponctué. Ce phénoméne a
&té également observé dans le cas des alliages Fe-Al (A sur la figure 49).

Nous avons observé trés fréquemment aprés frempe des figures de

distocations en forme de carrés (fig. 49), de dimensions variables. Ces carrés
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sont dans des pians {001} et leurs cotés sont paralléles aux direction <001>.
Suivant les conditions de contraste, deux cdtés paralléles seulement sont visi-
bles. Afin de préciser ce phénoméne, nous avons découpé des lames parallélement
aux plans {001} , {011} et {Il1}. Les observations faites sur ces lames con-
firment la présence de ces carrés dans les plans {001}.

Ces figures pourraient étre interprétées comme des boucles de dis-
locations |imitant des amas de lacunes. Le faif qu'il soit possible, suivant
les conditions de diffraction d'éteindre deux c6tés sculement de ces figures
ne permet pas de dire que le vecteur de Burgers est constant tout le long de
celles-ci. Toutefois, certains auteurs (13) ont observé des défauts semblables
sur le laiton B ef les ont interprétés en fermes de boucles de lacunes. De plus,
aucune structure en domaines n'a pu étre mise en évidence.

Nous avons cherché & relier les observations macroscop igues a une
&volution de la dimension de ces figures. Bien que le nombre de nos expériences
soit limité, il n'est pas possible de détecter uns différence entre un échantil-
lon trempé et un échantillon revenu quant & ce paramefre.

Ces figures ncus ont rappelé celles quion observe lorsqu'on étudie
les premiers stades de !a précipitation dfun alliage Al~Cu & 4 % de cuivre en
poids. Toutefois, deux différences de comportement sont apparues.

Tout d'abord, dans le cas des alliages Fe-Al, la dimension de ces
figures n'évolue pas de maniére trés nette au cours du revenu. Un maintien tres
prolongé méme a haute température ne conduit pas, non plus, & I'apparition
d'une autre phase par précipitation.

De plus, les courbes de dureté au revenu traduisent une décroissance
réguliére de la durefté en fonction du femps sans mettre en évidence | 'existence
dtun maximum. Ce dernier pourrait traduire, par analogie avec le cas des allia-
ges Al-Cu la présence de particules =~ précipiftés ou domaines antiphases -

ayant une dimension critique.
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La présence de ces carrés nous a fait rechercher si une distribufion
non homogéne des lacunes dans le cristal ne serait pas & |'origine du durcis-

sement.

4,3 - DIFFUSION CENTRALE

Quelques diagrammes de diffusion centrale ont été faits & I'IRSID,
sur des échantillons monocristallins trempés ou recuits. Le montage employé
est celui de Bragg-Brentano qui utilise un rayonnement monochromat ique et un
&chantillon massif. Aucune différence significative n'a été observée enfre les
&chantillons trempés ou recuits bien qu'il existe des zones de diffusion autour
d'une tache (001), inclinées & 45° sur les directions <001>, Cette diffusion
qui existe dans tous les cas est peut éfre d'origine thermique.

Ces diverses expériences nous aménent & penser que fa répartition
des lacunes de trempe responsables du durcissement ne se traduit pas par une

structure microscopique observable par micrographie ou radiocristallographie.

4,4 - REPARTITION DES LACUNES DANS LE RESEAU

A partir de |'observation du parallélisme entre le durcissement et
les variations dimensionnelles et de |'échec d'interprétations faisant appel
au degré d'ordre, aux domaines antiphases, & une formation de plaquettes riches
en lacunes ou en |'un des éléments Fe ou Al, nous avons cherché si la réparti-

+ion homogéne des lacunes dans le cristal était identique sur les deux types
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FIGURE 30 - Répartition des lacunes sur ées deux types de sites
a et B d'un alliage ordonné de type L2°.
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de sites Fe et Al. En effet, le durcissement peut &tre dl aux lacunes. Par
exemple , las alliages Ni-Al présentent la particularité d'avoir une structure
lacunaire & |1'équilibre pour les fortes feneurs en aluminium & la température
ambiante. La dureté de ces alliages augmente avec la feneur en aluminium,
au-dessus de la composition stoechiométrique (5).

Un certain nombre de modéles (63) ont été proposés relatifs au pro-
bléme de la concentration en lacunes dans les alliages ordonnés. |ls sont
fondés sur un calcul de la variation d'énergie interne du cristal ordonné
lorsqu'une lacune remplace un atome, en fonction de i'environnement de cette
lacune. |l faut alors considérer un alliage formé de trois constituants : les
mitaux A et B, et les lacunes réparties sur deux fypes de sites o ef B. On
calcule alors la proportion de sites de chaque espéce occupés par des lacunes.
La figure 50 montre le résultat d'un tel calcul.

| a été appliqué au cas du laiton B. Si I'on calcule les énergies
de liaison EAA et EBB entre deux atomes A et deux atomes B respectivement, on

en déduit 1'énergie de liaison EAB connaissant la température critique de

['alliage par une relation analogue & la relation de Bragg-Williams :

T
(2 Eg = Ean " Egg) TEX(T =0

oll x est la teneur en &lément de teneur inférieure & 50 at. %.
On remarque sur la figure 50 ta grande différence de répartition
des lacunes entre les deux types de sites. Cette différence s'annule au-dessus

de la température critique.
7.900

Pour te laifon B, E, - = v cal.
£ _ 20.400 _,
Cu-Cu N, )

N = 6,02 10°°.
[®]
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Ces énergies de liaison ont été évaluées d'aprés les valeurs des
chaleurs de sublimation ramenées & 25°C. Dans le cas d'un alliage stoechiomé-

trique ot S = O, TC = 740°K,

.
= L
2 Bouzn T Boucu T Bznzn T K -3
ES k = {;— et R = 2 cal.
O
_ 740 28.300
2 Eum TN TN
(@) @]
E = iﬂiégg cal
cuzZn N .

Pour tn alliage stoechiométrique Fe-Al, on peut calcuter de méme

I"énergie de liaison enftre atomes :

c _ 12,000
A=Al N 2l
o
- . 24000 __,
Fe-Fe N
o
On en déduit, avec Tc = |470°K
19,000
[ Sk
SNy N cal,

Les calculs faife avec le modéle de Cheng conduisent & une concentration en
lacunes bien plus élevée sur les sites Cu que sur les sites Zn dans le cas du
laiton B. Par analogie, nous admettrons, en considérant les valeurs des éner-
gies de iiaison enfre atomes de méme nature, que c'est sur les sites Fe que
la concentration en lacunes sera la plus élevée,

Cette remarque est en accord avec ce que nous avons constaté au
sujet de |'énergie de déplacement des défauts. Celle-ci est d'autant plus
faible qu'il y a plus d'atomes de fer, c'est-8-dire que, au cours de la dif-

fusion des lacunes, un plus petit nombre de liaisons Fe-Al sont rompues.
5 + P
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Le durcissement observé aprés ftrempe est donc 1ié & la présence de
lacunes en sursaturation. Ces lacunes sont isolées et réparties en grande majo-
rité sur les sites Fe, Leur déplacement est ralenti du fait que la structure
est ordonnée. Il I'est d'autant plus que la teneur en aluminium est plus grande,
D'ol la possibilité, qui n'existe pas dans un métal ou alliage non ordonné, de
retenir un grand nombre de lacunes par trempe. Indépendamment de |'augmentation
de dureté semhlable & celle que provoque un é&lément d'alliage dans une solution
solide, les lacunes peuvent créer des crans sur les dislocations, Etant donné
que, dans un alliage ordonné, les dislocations ont une structure particuliére,
la formation ce crans sur une partielle peut provoquer un durcissement bien

plus considéreble qus dans un métal ou alliage non ordonné.
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CONCLUS I ON

Nos essais nous ont permis de montrer que ['effet d'un ftraitement de
trempe sur des alliages ordonnés du type Fe~Al-40, n'est pas directement iié
a une modification du degré d'ordre & la fempérature de trempe. Nous avons en
fait constaté quiaprés des trempes depuis des températures ol le degré d'ordre
est pratiquement le méme qu'a la température ambiante, la densité de lacunes en
sursaturation peut atteindre 0,2 %. Elle est trés supérieure & celle qu'on
trouverait dans un métal ou alliage désordonné cubique centré aprés le méme
traitement thermique. Nous avons remarqué que ce phénoméne pouvait &ftre expliqué
par les valeurs mesurées de |'énergie dé formation et de migration des lacunes.
Ces énergies sont de i'ordre de 0,86t I,6 eV respectivement., De plus, cette
densité de lacunes croit avec la teneur en aluminium,

L'augmentation de dureté provoquée par la trempe n'est pas directe-

-

ment liée, elle non plus, au degré d'ordre de |'alliage & la Température de
trempe. Nous avons montré qu'efle était 1iée & la concentration en lacunes en
sursaturation. C'est ainsi que |'élimination des lacunes va de pair avec une
diminution de la dureté au cours d'un revenu aprés trempe.

Cherchant a préciser le mécanisme du durcissement de i'alliage ordon-
né par les lacunes, nous n'avons pas pu mettre en évidence de maniére précise
une caractéristique de structure associée & la dureté. En particulier des

arrangements de dislocations, en forme de carrés, qu'on pourrait interpréter

en termes de boucles de lacunes, ne présentent pas de différence trés nette
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dans des alliages ftrempés ou recuits,

Dans les conditions expérimentaies considérées, il n'était pas possi-
ble de faire intervenir un mécanisme fondé sur les variations du degré d'ordre
en fonction de la température pour expliquer nos observations. Nous avions
pensé interpréter ces phénomdnes & I'aide d'une hypcthése de formation d'amas
soit de lacunes, soi® de lTun des &léments fer ou aluminium. Plusieurs expérien-
ces nous ont moniré gue vraisemblablement les lacunes sont disposées de maniére
homogane dans tout le cristal. Le durcissement pourrait étre alors causé par
les perturbations locales du réseau que fes lacunes créent a la maniére des
éléments d'alliage dens une solution soiide, De plus, la formation de crans
sur les dislccaticns de sursiructure peut avoir des conséquences bien plus im-
portantes que dans le cas des alliagss non ordonnés.

Des considérations de thermodynamique statistique ont conduit a des
mod&les suivant lesquels la distribution des lacunes ne se fait pas avec la
méme probabiliié sur ies dsux types de sites du réseau. Un calcul basé sur le
modele de Cheng et des mesures d'énergie de migration conduisent & supposer que
les lacunes seraient surtout disposées sur te réseau fe.

Cette étude a ndcessité la mise au point de techniques originales
pour couler, laminer et usiner les alliages Fe-Ai. On salt en effet que c'est
en vue dlamdliocrer les corditions de leur mise en oeuvre, vu leur grand intéréf
pour certaines app!ications, que ces alliages ont &té récemment étudiés. La
mise zu point d'une technique de fabrication de monocristaux nous a permis
d'éliminer |'effet des joints de grains et de préciser les caractéristiques
anisofropes du matériau. La technique de fabrication de bicristaux étant au
point depuis quelques mois, de nouvelles perspectives se dessinent : étude de
la morphologie et des propriétés parficuliéres du joint de grains dans les

alliages ordennés Fe-Al.
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De plus, quelques essais préliminaires ont montré une différence
trés nette entre les courbes dilatométriques obtenues & partir d'un échantil-
lon Trempé ou & partir d'un échantillon trempé et légdrement déformé plastique-
ment par compression. La cinétique du revenu pourrait alors &ftre étudiée dans
cette optique et la microscopie électronique pourrait révéler des structures

particul iéres permetfant d'interpréter plus quantitativement les phénomeénes

observés.
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