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Résumé

La précipitation, qui est une transformation degghties importante en physique de la matiere

condenseée, est le point central de cette these.

Un modele thermodynamique concernant la précipitatiohérente a été développé. Il rend
compte de l'augmentation observée en cours deigueétde la teneur en solutés dans les
précipités avec leur taille. Le modéle est baséusurritere de minimisation de I'enthalpie libre.
Il prouve de l'importance de la prise en compte dasrgies élastique et interfaciale dans
'examen de la stabilité thermodynamique d’'une exdée de nano-précipités cohérents. La

confrontation expérimentale valide le modele.

La cinétique de précipitation dans les multicomptsast traitée via un modéle de classes de
tailles ou sont intégrées numeériqguement les eéquatamalytiques de germination, croissance et
coalescence. Cet outil numérique puissant pouesaription des chemins cinétiques est valable
pour des solutions solides faiblement sursaturéesstepeu colteux en temps de calculs. I
apporte des informations sur les évolutions congdade compositions pendant la transformation

dues a la compétition entre thermodynamique etgssacs de diffusion.

Cette thése revient également sur les concepimigtd de la théorie classique de la germination.
La validité de I'expression du flux de germinatiest examinée en fonction de la sursaturation. Il
est montré que méme si celui-ci donne la bonneatere] le fait de ne pas prendre en compte

I'appauvrissement de la phase mére fausse lesatsqlantitatifs.

Enfin dans un souci de confrontation expérimenti@e, modes de précipitation dans l'alliage

binaire CuAg sont étudiées par MET.

Mots-clés: transformations de phase, précipitation, cingtide précipitation, thermodynamique,
diffusion, théorie classique de la germination, issance, coalescence, multicomposants,

modélisation



Abstract

The precipitation, which is an important phase ¢fammation in condensed matter physics, has
been studied in this PhD thesis.

A thermodynamic model accounting for the observentdase of the solute content in coherent
precipitates with their size during precipitatiométics is developed. The model is based on a
Gibbs energy minimization criterion. It proves thmportance of the elastic and interfacial
energies in investigating the thermodynamic stbilbf coherent nano-precipitates. The

reliability of the model is confirmed by experimahtesults.

The precipitation kinetics in multicomponent allogstreated with a particle size distribution
model where analytical equations of nucleation, wgino and coalescence are integrated
numerically. This powerful numerical tool for thesttription of kinetic paths is valid for weakly
supersaturated solid solutions and is not time wmngy. It provides information on complex
compositions evolutions during the transformatiomedto the competition between

thermodynamics and diffusion process.

This thesis also discusses the concepts and lohitissical nucleation theory. The reliability of
the nucleation rate expression is investigateenms of supersaturation. It is shown that even if a
proper trend is obtained, the results are not gaéine since the matrix depletion has not been

taken into account.

To compare some of our results with experimenggipitation patterns in the CuAg binary alloy
are studied by TEM.

Keywords: phase transformation, precipitation, precipitatikinetics, thermodynamics,

diffusion, classical nucleation theory, growth, is@aming, multicomponent alloys, modeling
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Introduction

Les chemins cinétiques de précipitation, et plugiqdierement les premiers stades de la
cinétique, impactent directement la microstrucfimale d’'un alliage. Leur étude et leur maitrise
est nécessaire au contrble de la genése des mictases. L'intérét est a la fois industriel et

académique.

Les diagrammes de phase renseignent sur les cdiopesi’équilibre des phases en présence
aprés un phénomene de précipitation en fonctiola @®mposition nominale de l'alliage, de la
température et de la pression. Ceux-ci sont cactliéoriquement pour des phases infiniment
grandes. L'effet de la taille des particules priéégs n'y est pas retranscrit. Cependant, des
expériences de Sonde Atomique Tomographique ontréndans plusieurs systemes (Fe-Cr, Fe-
Cu, Cu-Cr, Si-B, Si-As par exemple) que les naréxipités dans les premiers stades de la
transformation peuvent avoir une concentration mas de solutés plus faibles que celles
d’équilibre. A partir d'un modéle de solution régue, nous rendons compte de cet
appauvrissement en solutés dans les premiers sladascinétique grace a la thermodynamique
des alliages binaires. Nous traitons le cas déesaplus grandes que celles étudiées dans les
théories non classiques de germination. Pour nelas prenons en compte le poids des interfaces
et des distorsions dans I'expression de I'enthdlpre totale du systéme. Le rapport surface sur
volume dans les premiers stades, et donc pourelés préecipités, est en effet important et les

termes d’énergie interfaciale et d’énergie élagtiqa cohérence ne peuvent plus étre négligés.

Dans les multicomposants, I'évolution temporelles a®mpositions dans la phase précipitée
dépend a la fois de la thermodynamique et des gsosede diffusion (couplages de flux). Les
chemins cinétigues de précipitation dans les rsattépendent en effet de davantage de
parametres que ceux dans les alliages binairesedla des phases de Gibbs accorde d’ailleurs

plus de degrés de liberté a la détermination dpiilbre. Aussi, I'effet de capillarité a lui sené



permet plus de donner les compositions a l'interfdcine particule d’'une taille donnée. Il a été
montré expérimentalement dans des superalliagegle®d base Ni que les compositions des
précipités ne suivaient pas les conodes d’équililorgliagramme de phase. Nous proposons une
modélisation de la cinétique de précipitation deessmulticomposants a l'aide d’'un modele de
classes de taille type Kampman-Wagner pour compeerel comportement et rendre compte des
chemins cinétiques de précipitation dans les narttijgosants. Le modéle inclut simultanément la
germination, la croissance et la coalescenceefittcompte de I'effet Gibbs-Thomson et des

couplages de flux de diffusion tres importants dassnulticomposants.

Les transformations de phases dU drdre opérent le plus souvent via le phénoméne de
germination. La théorie classique de la germinatienhlargement utilisée pour décrire les tous
premiers stades d’'une cinétique de précipitatiomsdas solides. Bien qu'il soit admis que la
théorie classique de la germination donne la bdendance et qu’elle rende bien compte du
caractere thermiquement activé du processus, Bétidla confrontation expérimentales sont
extrémement difficiles voire impossibles. Nous egns un test via la simulation numérique de
la théorie classique de la germination. Plus pé&cent, nous nous intéressons a la signification
du temps d’'incubation comme introduit dans la tleéde Turnbull et revenons sur le concept de
flux stationnaire. Nous testons les limites du flde germination de la théorie classique de
germination notamment en fonction de la sursatmathais tentons également de comprendre

leurs origines.

Nous avons tenté de confronter nos prévisions coeoé le modele de stabilité
thermodynamique de nano-précipités cohérents &xjssriences sur le systéeme CuAg qui nous
paraissait bien adapté. La faible différence denghd’'évaporation entre les deux éléments limite
les artefacts pendant une étude en sonde atomipegtaphique. Le systeme CuAg est un
systeme, a priori, simple dans lequel la précipitaiest cohérente sans formation de phases
intermétalliques. La lacune de miscibilité du deagme de phase est assez aisément reproduite
par un modele de solution réguliere. Le fort désatparamétrique fait de ce systeme un alliage

binaire de choix pour étudier l'influence de I'égier élastique. Cependant, ce grand écart a la



cohérence entre les deux éléments chimiques limitlomaine d’existence de la précipitation
continue. En effet, la précipitation discontinué tess observée dans ce systeme. Nous tenterons
de comprendre ce phénomeéne et chercherons l'irdtudn traitement thermique de précipitation

sur les modes de transformation dans l'alliage @ipdsAg.



Chapitre 1 : La précipitation

La précipitation dans les solides est une transdtion de phase di'lordre d’une grande portée
en science des matériaux. Elle se traduit par fiamdton de nouvelles phases, au sein d’'une

solution solide sursaturég' : a' — a + . Ces nouvelles phases modifient considérablensent |
propriétés physiques et mécaniques du matériaupteespités, 5, se distinguent de la matrice
ou phase mereg , par leur composition et parfois par leur struetaristallographique. Ce

phénomene dépend de la température et de la presdirieures.

Les diagrammes de phases sont des représentatiapbiggies permettant de connaitre les
différentes phases en présence dans un matéridgguélibre thermodynamique en fonction de sa
composition nominale, de la température et dedagion. La Figure 1-1 représente le diagramme
de phase expérimental (en température) de I'allbugaire CuAg. La lacune de miscibilité (zone
hachurée sur la figure) est la zone pour laquall@écipitation peut étre observée. Le diagramme
de phase permet d’'avoir acces aux fractions malatéquilibre des phases en présence ainsi
gu’'aux fractions atomiques d’équilibre, dans chacdes phases, des éléments chimiques en
présence. Le poids des différentes phases, c'dsealeur fraction molaire, ainsi que la
distribution des précipités au sein du systéme idérés, pilotent d’ailleurs les propriétés
physigues. Le durcissement structural par prédipita par exemple, est plus efficace si les
précipités sont finement dispersés dans la mat@es précipités deviennent en effet des
obstacles efficaces aux déplacements des dislasatio
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Figure 1-1: Diagramme de phase en température dealliage CuAg. La zone hachurée en rouge représente
la lacune de miscibilité i.e. la zone de démixtiofi]

D’un point de vue a la fois industriel, pour I'étahtion de nouveaux matériaux et pour maitriser
la genese des microstructures, mais également gaint de vue plus fondamental, les
mécanismes sous-jacents au phénomene de préoipititivent étre compris. Pour appréhender
la précipitation, qui est le propos central deec#tese, nous allons dans ce chapitre revenir sur
les bases de thermodynamique nécessaires a la@vemgion des transformations de phases et
plus précisément nous nous intéresserons au phéeod® précipitation dans les systemes
binaires. La précipitation étant une transformatiamec diffusion, nous aborderons les
mécanismes de diffusion dans les solides. Commumgrme distingue trois régimes pendant la
précipitation : la germination, la croissance etctamlescence ; que nous décrirons pour les
systemes binaires. La thermodynamique, la diffusiola précipitation dans les multicomposants

seront plus spécifiqguement introduits dans le drai de cette these.



I- Thermodynamique

Dans cette partie, les fonctions thermodynamiquésessaires a la compréhension de la
précipitation seront décrites [2] [3] [4] [5]. Leérmodynamique est utile dans la description et la
prédiction des équilibres stables ou métastableseeseigne sur la force motrice de la
transformation. En revanche, a elle seule, ellepeenet pas de connaitre la vitesse d'une
transformation. Pour accéder a cette informatiarthérmodynamique doit étre couplée a I'étude

de la cinétique de la transformation.

Dans le cas des systemes physiques étudiés damshesste, lorsque la température et la pression
sont constantes (ce qui sera toujours le cas dandradvaux décrits ici), on utilise, comme
fonction d’état, I'énergie libre de Gibbs (encoppealée enthalpie libre}s pour décrire I'énergie

du systeme. Le systeme est alors dans un équslibbde, respectivement métastable(ssest un
minimum minimorum, respectivement minimum loca.(idG=0) par rapport a la configuration
atomique. Dans un état métastable, le systeme p&sst son minimum minimorum d’énergie
mais peut tout de méme rester longtemps dans cettéguration si aucune perturbation
extérieure (fluctuations thermiques par exempleJenpousse a évoluer. La transformation de
phase aura lieu si la difference d’enthalpie liergre I'état final (2) et I'état initial (1) est
négative AG =G, -G, <0).

G s’exprime comme :

G=H-TS (1_1)

avec S l'entropie (J.KY) et H=U +PV lenthalpie (J).T est la température (K}J est
I'énergie interne (J),P est la pression (Pa) &t le volume du systtme fin De maniére
générale, dans la matiere condensée, le termeétingrg PV apparaissant dans I'expression de
I'enthalpie libre est souvent ignoré (sauf dansde de I'effet Gibbs-Thomson que nous décrirons
plus loin dans ce chapitre). On considere en gfietcelui-ci est tres inférieur a I'énergie interne

du systéme (i.eH =U ).

Dans un alliage binaire AB, I'enthalpie libre ddsapes potentiellement en présence dépend de

leur composition ainsi que de la température dageession. Le modele de solution réguliere est

6



un modeéle de champ moyen et de liaisons coupéepramiers voisins décrivant I'enthalpie
libre, G, d'une phase en fonction de sa composition (i@centration en élément B par
exemple) et de la température. On considere queerfge interne est égale a la somme des
potentiels d’interaction de paires. Les énergies lidssons entre atomes sont supposees

indépendantes de la composition. On écrit alorghalpie libre molaire (J.md) :

G = X,G, + X;Gg + QX , Xy + RT(X, In X, + X5 In X;) (1-2)

ou X, est la fraction atomique de I'élemeint A B, G, (J.mot%) est I'enthalpie libre molaire du
. + i} .
corps puri. Q=N,Ze (J.mol") avece=¢,, —L;BB I'énergie d'ordre (J). Leg, sont les

énergies d’interactions de paires entre atomesatleeni et j. N, est le nombre d’Avogadro
(mol™) et Z la coordinence du systtme. >0, les paires homoatomiques sont
énergétiquement plus favorables, le systeme va démixer formant une phase riche en atomes
A, o, et une phase riche en atome$iBR est la constante des gaz parfaits (Jof) et T est

la température (K). On peut definir une températugduite 77, telle que =T/T,, avec

T. = Q/2R la température critique (K). Cette derniere cqroesl a la température a partir de
laquelle, quelle que soit la composition du systelaedémixtion n’a plus lieu, c’est-a-dire la
température en haut de la lacune de miscibiliténsDee modele de la solution réguliere,
I'enthalpie libre d’'une phase dépend donc de I'§igedes liaisons chimiques, des concentrations
et de la température.

Par la suite, nous appellero@s enthalpie libre au lieu d’enthalpie libre molaire.

L’enthalpie libre d’'un alliage binaire peut égalemhétre définie grace aux potentiels chimiques

4. de chacun de ses élémeints

G =Xy + U Xy (1-3)



Le potentiel chimique de I'élémemtdans une phase, également appelé énergie librairenol

partielle, est une variable intensive du systemesgudéfinie par :

1 = 0G
P 1-4
oN, N;.PT -4
- . L _ 0G . . .
aveci, j = A B dans un alliage binaire (i.e. par exemple= — ). Si une petite quantité
AlNg,PT

dei est ajoutée dans la phase, a quantité de mati@ueral élément chimique, température et

pression constantes, I'enthalpie libre du systemeaugmenter dey . La variable potentiel

chimique retranscrit donc l'effet d'une variatioe duantité de matiére sur I'enthalpie libre du

systeme.

La Figure 1-2 (a) représente I'enthalpie libre édwsolution solide désordonnée en fonction de la
fraction atomique de BXg, selon le modele de la solution réguliere et paoe température

donnée. Dans un systeme isostructural (les phasegprésence sont de méme nature
cristallographique)G est décrit par une fonction uniq@X;) donnée en Figure 1-2 (a). Il est
important d’insister sur le fait que I'enthalpibére représentée est celle du systeme monophasé
contraint & demeurer aléatoire. En lisant la vati€5 pour une composition nominalg,, on
obtient la valeur de I'enthalpie libre d’'un systersa&ns précipité (i.e. sans inhomogénéité).
Prenons en exemple une fraction atomique nominalent X,= 0,3 (i.e. 30% d’'atomes B et
70% d’atomes A). Dans le but de minimiser son éeetg systéme va se décomposer et former
deux phases; etp, de compositions respectives en atomes)g et )_(B. Ces concentrations qui
sont les concentrations d’équilibre sont égalemappelées limites de solubilité. Elles

correspondent en fait au maximum de quantité déenead’élément B (dans ou A dans3) que

I'on peut introduire de fagcon homogene sans gqegdeeme ne tende a la démixtion.
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Figure 1-2: (a) Enthalpie libre d’'une phase de fration atomique en élément BXg (courbe noire). La tangente
commune donnant les compositions d’équilibre est pésentée en rouge. La double fleche bleue montre |
gain d’énergie du systéme a précipiter puisque e lit sur la courbe noir (symbole gris) et gse lit sur la

tangente commune (symbole grish=0,8, T=800 K
(b) Diagramme de phase donnant la lacune de misciib¢ pour une solution réguliere en fonction de la

température et deXg. L'exemple de couple de compositionX?a , )_(ﬂ) est donné pour T=800 K et T= 1000 K.

Dans le cas d'un systeme ou les structures cogtalphiques des phases en présence sont

différentes, I'enthalpie libre de chacune des phasst une fonction distincte. On se retrouve

donc en présence de deux courbe$sdm fonction deXg.

Les concentrations d’équilibre sont déterminéescenstruisant la tangente commune. La

conservation de la matiere impose la fraction meldiéquilibre de phase précipitée :

f = g
= 1-5)

avec X, la composition nominale de I'alliage.

Il est important de noter que la tangente commuaduit en fait I'égalité des potentiels

chimiques des éléments chimiques dans chacunehdss$ Soit dans un systéme binaire :

{ﬂi = pf
(1-6)

He = HE



Ce systeme d’équation est simple & démontrer &relifciant I'enthalpie libre. En effet,

596 e G .,
dG_ZaN-a Ni +ZaN.ﬂdNi (1-7)

avec N/ le nombre d'atomes= A B dans la phasg =a,[.

Or la conservation de la matiere nous dodhg +dN/” =0. Ainsi

9e= Z SR (1-8)

A I'équilibre dG =0, ce qui entraine :

Z(Iuia —Mﬂ)zo. (1_9)

La somme des enthalpies libres des deux phasagégahux compositions d’équilibre pondérées
par leur fraction molaire d’équilibre donne la nelle enthalpie libre d’équilibre du systeme une
fois la transformation de phase achevée. Par eansin graphique, on remarque d’ailleurs que

celle-ci se détermine également par l'intersectierla verticaleX, avec la tangente commune

(Figure 1-2 (a)). L’enthalpie libre du systeme lzipé a I'équilibre s’exprime :

G=(-f,)G(X, )+ f,6(X,) (1-10)

A partir du modele de la solution réguliere, il psssible de reproduire un diagramme de phase
simple qui renseigne sur les compositions d’équlillles phases d’équilibre attendues en
fonction de la température. Ce type de diagrammehdse est présenté sur la Figure 1-2(b). Les
compositions d’équilibre des deux phases sontleias données par la bordure de la lacune de

miscibilité pour une température donnée.

Comme introduit plus haut dans le texte, I'équdilitans un systeme physique se définit par
'égalité des potentiels chimiques (Eq.(1-6)). €ettondition thermodynamique permet de
formuler la regle des phases de Gibbs. Celle-anped’évaluer le nombre de degrés de liberté

liés a I'équilibre thermodynamique. Un degré dettib étant une variable intensive du systéme
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pouvant varier en maintenant I'équilibre thermodwyigue du systeme. La regle des phases de

Gibbs est donnée par :

F+P=N+V (1-11)
F représente le nombre de degrés de libeléest le nombre de phases en présence dans le
systeme.N est le nombre de composants du systewheorrespond aux autres variables du
systeme (hors variables de composition). Dans r&itrde, ces derniéres sont la pression et la

température. A pression constanter 1.

Pour un alliage binaire biphasB,=2 et P=2 , dans lequel on fixerait la température (section
isotherme du diagramme de phase), les compositiéqsiilibre des deux phases sont fixées sans

degré de liberté possible.

Les équations introduites jusqu’alors ainsi quddeermination de compositions d’équilibre sont
faites dans I'hypothése ou les phases en préseamte irffiniment grandes. Les interfaces
d’interphase présentes dans un systeme réel sghgées. Or les atomes de solutés introduits
au-dela de la limite de solubilité forment des tgefirécipités de phageau sein de la matrice
dont les interfaces, colteuses en énergie, onbids gonsidérable pendant les premiers stades
de précipitation ou les précipités possédent upadsurface/volume important. Surtout, c'est la
courbure de cette interface qu'’il est impossiblendgliger. En effet, I'effet de capillarité induit
une surpression a l'interfacé. Ce phénomene est également connu sous le nofetd3ibbs-
Thomson. Cette surpression peut s'écrire de mardppgoximative en utilisant I'équation de

Laplace :

2
ap=°Y (1-12)

ol r (m) est le rayon de la particule (supposée sphéyigtiy est I'énergie interfaciale (J:f
L’équation (1-12) est construite en supposant uuiliége mécanique de part et d’autre de
linterface. Les pressions d'un c6té et de l'awdomt exactement représentatives des forces de

tension de surface.
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Dans le cas d’'une différence de pression, il njggs possible de négliger I'impact du terme
énergétique PV sur l'enthalpie libre du systéme. Cette surpressentraine alors une
augmentation de I'enthalpie libre du systeme gexgtime :
2
AG,, = 2V

T T (1-13)

ou V,, est le volume molaire de la phage La Figure 1-3 représente |'effet de cette sugices

(i.e. I'effet Gibbs-Thomson) sur les courbes d’epires libresG .

G;(P,)

G,B(Pa)

R
-
P
-

Figure 1-3: Effet de la surpression sur I'enthalpidibre Gg de la phasep.
X, estla composition & l'interface coté matrice d’urprécipité de tailler.

Xﬂ est la composition a I'interface coté précipité din précipité de taille r.

En ayant une influence s@ , I'effet Gibbs-Thomson modifie également les lieside solubilité
du diagramme de phase. En particulier, ce sontdegpositions a l'interface matrice/précipité

qui sont modifiées (dans un modeéle d'interfacesipties). On peut montrer a partir de I'équilibre
local a linterface (X2, P?)= u?(X£,P?) aveci = A, B), de I'équilibre local & une interface

planaire (Ui"(if’ pa):,uiﬁ()?jﬂ,P”) aveci = A, B), de I'équilibore mécaniqueR” = P” +%) et

en faisant I'hypothese que les concentrations riémdifpar I'effet Gibbs-Thomson sont proches
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de celles d’équilibre (on peut alors faire un déppement limité des potentiels chimiques autour

des concentrations d’équilibre) que (démonstrativannexe 1 [4] ):

_ b
Xe = X0+ Zwmang
r(X2 - Xg e (1-14)
0X5 |g0
0°G” , : S lihre - o - a
e est le Hessien de I'enthalpie libre : c’est laneatde courbure d&“. Dans le cas
B Ixg
: s °G” RT
d’une solution réguliere elle val:(?ici2 = -2Q.
oXg X, Xg

Nous considérerons par la suite que la compositiosein des précipités est homogene en tout
point (i.e. le gradient de concentration n'est e en compte). Ainsi la composition a

l'interface qui est celle donnée par I'effet Gibbisemson est aussi la composition du précipité.

Perez [6] a étudié et proposé différentes expresgiour les limites de solubilité modifiées par
I'effet Gibbs-Thomson. Dans ses travaux, il propd&itres formulations, approximées, de la
concentration modifiée par l'effet Gibbs-Thomson eonsidérant diverses hypotheses. |l
introduit par exemple, I'hypothése que le précigst pur en élément BX(¢ =1). Dans ces

conditions, pour une solution réguliere diluée :

a_ya 2Wm
Xg = X3 eXF{ﬁj (1-15)

Cette formulation est souvent utilisée dans |&rtture. Néanmoins, elle correspond a une
situation qui n'est pas générale. Elle entrainefaié qu’il n'y ait pas de déviation de la
composition d’équilibre dans le précipité puisqueucci est assimilé a un composé quasi-
stoechiométrique avec une courbe d’enthalpie libte fa phas@ tres pointue (courbure infinie).
Seule la composition de la matrice a l'interfacerioe/précipité est modifiée. La démonstration

de I'’équation (1-15) est donnée en Annexe 2.
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Dans un alliage ternaire, I'enthalpie libre dedédéntes phases en fonction de la concentration
n'est plus définie par une courbe mais par uneasarénergétique. En effd§ est fonction de

deux variables de composition (18"3composition étant reliée aux autres @rxi =1 pour

i = A/B,C). Les concentrations d’équilibre dans un ternagesont alors plus définies pas une

tangente commune mais par des plans tangents afacesi d’enthalpie libre des phases en
présence. Néanmoins, il existe une infinité de plamgents a ces surfaces. Une autre condition
est alors nécessaire pour définir I'équilibre. méme, si I'on reprend la régle des phases de
Gibbs (Eq(1-11)), on remarque qu’a températureresgion fixées il existe alors un degré de
liberté pour un alliage ternaire dans une régighésée du diagramme de phase. Ceci implique
gu’il existe plusieurs couples de compositions dildlore dans le domaine biphasé a une
température donnée. La composition nominale dkakgd doit alors étre connue pour ajouter la

condition de conservation de la matiére pour déteni’équilibre (voir chapitre 3).

II- Diffusion

Il existe deux facons d'aborder les phénomenesiftiesion [7] [8] [9]. Une approche atomique
fondée sur le mouvement aléatoire des atomes (jagiags 1), 2) et 3)) et une autre approche

phénoménologique liée a la thermodynamique desepsos irréversibles (paragraphe 4)).

1) Lois de Fick
Un flux de particules peut étre exprimé en exantil@mombre de particules passant dans un
petit élément de surfaceS par unité de temps. Le flux de particulds(m?.s*) peut alors étre

formulé en fonction du gradient de concentratio® de I'espéce chimique considérée. C'est la
1°*loi de Fick :

J=-DOC (1-16)
Le coefficient D (m2.s") est appelé coefficient de diffusion. Il correspo la faculté de la

BN

particule considérée a s'échanger avec une lacwising dans le cas de la diffusion
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substitutionnelle selon un mécanisme lacundredans (1-16) est un nombre d’atomes par unité

de volume ().

En utilisant la théorie générale du mouvement algat(mouvement brownien), Einstein a
montré que le coefficient de diffusion dans unedlesctions de I'espace peut s’exprimer :
_<X%>

X r (1-17)

D

ou < X? > est le parcours quadratique moyen d’une partigute et 7 le temps de parcours (s).

On peut démontrer que X* >= TZ rx2 avec I, la fréquence du saut de projectign. Notons

saut
gue la fréquence de saut dépend de I'environnenherdl c'est-a-dire de la structure

cristallographique. Cette équation est la prenggmession du coefficient de diffusion.

Dans le cas de l'autodiffusion (i.e. diffusion dams systtme homogéne A) par mécanisme
lacunaire, I'expression d® peut étre écrite en fonction de la températureraisonnant sur le
fait que le nombre total de sauts des atomes asb@gombre total de sauts des lacunes, on peut

exprimer la fréquence de sauts atomigliesen fonction de la fréquence de sauts de lacunes

lac
W= uex;{— k_l[“ j ou v est la fréquence de vibration des phonoH, @ donc en fonction de

I'enthalpie libre de formation des lacund&;® = AH ™ —TAS et de leur enthalpie libre de

migration AG?® = AH*° -TAS™ . Ainsi D peut s’écrire sous la forme :

_ AH
D= DO eX[{_ ﬁj (1-18)
avec
ASIac +A lac
D0 = ﬂazuex{f—S“J
K (1-19)

AH =AHPC +AH ¢

aveca le paramétre de maille ¢ le facteur de structure cristallographique.
L’équation (1-18) est de type Arrhénius.
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La 2% loi de Fick est une équation de continuité quiltiala conservation de la matiére & une
échelle infinitésimale :

a_ct: = ~divJ) (1-20)

En considérant que le coefficient de diffusion gpehd pas des cordonnées spatiales (x,y,z) (ce
qui est généralement une approximation trop foatel dépend de la concentration locale) et a

partir de la $©loi de Fick, on peut reformuler 1d% loi de Fick :

oC
— =DAC )
5 (1-21)

La théorie atomique de la diffusion permet d’exmirtes constantes des lois de Fick en fonction
des quantités physiques entrant en jeu dans leggsos élémentaires en considérant des sauts
individuels d’atomes ou de défauts ponctuels au deimatériau.

Les équations mentionnées ci-dessus sont des @asiajenérales qui ne distinguent pas les
différentes especes chimiques pouvant exister dansysteme. Or la diffusion est bien
évidemment fonction de I'environnement local desménts chimiques. En fait, ces équations
donnent le coefficient d’autodiffusion qui est uhépomeéne ayant lieu dans les systéemes
chimiquement homogénes. Notons que la seule expérighysique qui reproduit directement la
loi de Fick est celle correspondant a la diffugium traceur A* dans A. Néanmoins, méme dans
des systemes plus compliqués, il est toujours blesde définir un coefficient de diffusion d’'une
espéece donnée, par application de la Loi de Fickynee le rapport d’'un flux a un gradient de
concentration. Cependant, ce coefficient de diffusne sera pas a proprement parlé celui de
'espéce chimique étudiée. Ce parameétre peut & qubtil a utiliser et a interpréter comme

nous allons le voir par la suite.

Enfin, il est important de retenir que les lois llek sont écrites pour un milieu continu. La
structure discontinue de la matiere en est alogdigée. Finalement, la mise en ordre, les

phénomeénes de résonnances et de relaxation npaptis en compte dans les lois de Fick.
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2) Hétérodiffusion et effet Kirkendall
Considérons maintenant la diffusion d'une espédmigne B dans une espéce chimique A, au
sein d’'un systeme homogene (monophasé). Puisquedéicients de diffusion des espéces A et

B sont différents, la somme des flux de A et deeBsiannule pas. Il existe un flux de lacunes en
plus, J,. En fait, c’estJ, +J, +J, =0. Le réseau cristallin se déplace, c’est I'effetkishdall.
On peut montrer que la vitesse de déplacementsdaués’exprime :

(DA - DB) 0c

v= C, A (1-22)

avec D, le coefficient d’autodiffusion de A eD, le coefficient d’interdiffusion de B dans A
(défini plus loin dans le manuscrit, est la composition nominale de l'alliage @f est la

concentration en atomes A.

Atomes

)\

OO
ODoooof

\ (

Lacunes

Figure 1-4: Effet Kirkendall. Le flux de lacune entaine un déplacement du réseau cristallin. Les atoas se
déplacent dans le sens inverse du flux de lacunes.

Il est nécessaire pour comprendre les phénomemég@ire la loi de Fick (Eq(1-16)) dans les

alliages binaires de différencier deux réseaux.sDianréférentiel fixe, lié aux extrémités de
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I'échantillon, les flux d’atomes s’égalisend + J =0. Et on réécrit la loi de Fick avec des

coefficients d’hétérodiffusioD tels que :

(1-23)

Le référentiel mobile prend lui en compte les fhhassiqueszet jB tels que le changement de

référentiel s’écrit :

{Jf\ =J,+C,v

30=3,+Cv (1-24)
En réécrivant la loi de Fick dans le référentiebitepour I'especé, on obtient :
J =-DOC, (1-25)

avec D, le coefficient de diffusion intrinséque. C’estdeefficient obtenu apres une expérience

d’interdiffusion. Il est important de noter que aegefficients sont généralement suffisants pour
décrire les phénoménes de diffusion a I'équiliibans un systeme homogéne (monophasé), le
coefficient de diffusion intrinséque est égal aeftioient d’hétérodiffusion. Et dans un alliage

homogene et tres dilué, le coefficient d’hétéradifbn est égal au coefficient d'interdiffusion.

En revanche dans les systémes hétérogenes, conamsydeemes avec précipitation, les

coefficients de diffusion intrinséques sont difféisepuisque il existe un terme de transport.

3) La diffusion dans un gradient de potentiel chimique
La diffusion dans les solides n’est pas uniquemantprocessus stochastique (mouvement
brownien). En effet, lors des transformations dasels, un champ de force supplémentaire
apparait au sein du matériau. Le flux de particalest plus uniguement défini comme dans la
1% loi de Fick (Eq(1-20)), un terme de transport diie ajouté. Sous I'action d’une force de
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transport, la fréquence des sauts n’est plus laerdans toutes les directions. Notons que seule
la thermodynamique des processus irréversibles foewhir les expressions analytiques des
forces de transports. Leur démonstration ne sgramtabordées dans cette these. L'équation de
Nernst-Einstein permet d’exprimer la vitesse d'aimement du réseau cristallin lié au terme de

transport :

F.D
<y >=—1—

B

(1-26)

oll F est la force liée au terme de transport afres (g, avecg le potentiel originel a cette
force. D, est le coefficient de diffusion. Cette équationtpsiretrouver en exprimant le fait que

I'énergie thermique nécessaire a un saut danskede la force appliquée correspond au travail
de cette force sur la distance de diffusion.

Le flux est alors reformulé :

ji = _DinC:I +QV, (1-27)

Dans le cas particulier de la précipitation, let&syse est inhomogene, le terme de transport a
ajouter est celui lié au gradient de potentiel épira. Le potentiel chimique pour une solution
réguliere peut s'exprimer sous la forme=G, +RTIn(X;)+RTIn(y,). y, est appelé activité
thermodynamique. La part non idéale de ce potemti@nique, celle qui nous intéresse,

¢ = RTIn(yi), est le potentiel originel a la force de transpDdns ces conditions, la loi de Fick

(Eg. (1-16)) s’exprime en prenant en compte a ia @ diffusion « classique » et le terme de
transport lié a I'activité thermodynamique :

ji :_Diiq _Miquw (1-28)

M, est appelé la mobilitée chimique de I'éléme(i; = D, /k,T ).

On peut alors réécrire un coefficient de diffusiatinseque qui prend en compte le transport.

= _ olny
D =D (1+WCJ (1-29)
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Il faut noter que dans toutes les expressions dmnpé&cédemment, les couplages entre flux ont

toujours été négligés. On ne prend en effet en twaycun effet de corrélation.

4) Théorie phénoménologique de la diffusion
Dans le but de démontrer plus rigoureusement laatéms de la diffusion dans un gradient de

potentiel chimique, il faut s’'intéresser a la thedynamique des processus irréversibles (TPI).

Onsager a développé la TPI pour I'application ddiffusion avec un terme de transport. L'idée
est de développer une théorie du processus basékm shermodynamique. En partant de
I'enthalpie libre d’'un systeme, qui est une vamabktensive, que I'on dérive par rapport au
temps, en utilisant le fait que le nombre de paléi€ se conserve, et en introduisant les potentiels
chimiques, on peut montrer qu’'un flux de particulesut s’écrire sous la forme d'une
combinaison linéaire de différences de potentidlaniques. Par exemple, dans le cas de

I'interdiffusion dans un alliage binaire AB, on pégrire :

L L
Ja Z_;AAD(,UA_M)_ﬁm(IUB _:ul)

2
L L

Jo = =2 Oltta —p4 ) =22 0y~ 1) .

J==Ja—Jdg

avec y; le potentiel chimique de A,B ou des lacunes. Lgs sont des coefficients

phénoménologiques, intrinséques aux matériaux. @@pressions séparent la partie
thermodynamique (le gradient de potentiel chimiguenant en compte la force motrice de la

transformation) des coefficients cinetiques que &L, . Ces equations prennent en compte le

couplage des flux. Les coefficients de diffusiomr@ant en compte le couplage des flux sont

appelés coefficients de diffusion effectifs.
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- Précipitation dans les alliages binaires

La précipitation est une transformation de phasenconément décomposée en trois stades :
la germination, la croissance et la coalescencegdranination correspond a la naissance des
précipités. A ce stade ils s’apparentent a des aaé@mes d’'une certaine composition chimique
différente de la composition nominale de l'alliagee I'on ne peut plus confondre avec des
fluctuations de composition stochastiques. La samse correspond comme son nom l'indique a
la croissance des précipités formés pendant laigation. Enfin la coalescence est la dissolution
des plus petits précipités au profit des plus gfsde minimiser I'énergie d’interface.

1) Germination
Il existe deux types de germination : la germimatiomogéne ayant lieu au sein de la matrice et
la germination hétérogene qui est une germinationles défauts présents au sein du cristal.

Nous ne développerons ici que le processus de gatiom homogene.

Comme introduit dans la partie précédente, les esode solutés se rassemblent par diffusion
sous l'effet d'une force de transport liée au geatid’activité thermodynamique. A la naissance
d'un germe, il y a en méme temps création d’'unerfate entre la matrice et les précipités. Parce
gue les liaisons hétéroatomiques ne sont pas falesrdc’est d’ailleurs pour cela que lI'on a
précipitation), cette interface a un colt énergetigen effet, il existe un tres grand nombre de
liaisons AB a l'interface matrice/précipité. A eeeénergie interfaciale s’ajoute tres souvent une
énergie élastique de cohérence. Les deux élémbmsgces de I'alliage binaire dans leur état
pur n'ayant pas le méme parametre de maille, yimela méme structure cristallographique, il
existe une distorsion du réseau autour du préciiigdte distorsion est un lieu de stockage de
I'énergie élastique pour accommoder les deux résedstallins entre eux.

Puisqu’ils sont énergétiqguement codteux, les terd@sits précédemment sont un frein a la
germination. Comme vu dans la partie | de ce clegpie phénoméne de précipitation a lieu
uniguement s’il y a un gain dénergie a créer umrivelle phase. La force motrice de
germination est le terme énergétique qui rend fherla germination (Figure 1-5). Le gain

d’énergie est dii au rassemblement d’atomes B duinidialement un potentiel chimiqugy et
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qui vont se retrouver avec un potentiel chimigy dans la configuration de la phage La

force motrice (J.mé) s’exprime (voir Figure 1-5) :

AG, =Gy =Gq = (L~ X5)(Un = M2 ) + X5 (g — 1) (1-31)

avec X, la composition du germe critique.

Si X, = Xﬂ, pour une solution réguliére on a (F)m

RT, o T 1-X Xq
Ag, = v ¢ {Z(XO—X[;) +?{(1_ Xﬁ)lnl_x +Xﬁ|nx_ﬂ (1-32)
m c B A
0
u
G, yd
G, >3/n 73
JGQ
G —"
0 /
Ha -
VA e
_ 5 —
Xa Xa XB X,B Xﬁ

Figure 1-5: Force motrice de germinatiorAG (J). Xg* est la composition du germe critique.

Théorie classique de la germination

Volmer et Weber [10] (1926), ont initialement démdé un modele concernant la germination
de gouttes d’eau dans la vapeur. La premiere fatioul du modéle de germination-croissance a
été faite par Gibbs [4]. Becker et Doring [11] pat la suite affiné cette théorie.

La théorie classique de la germination considére pigticules sphériques sans interaction les

unes avec les autres. La concentration dans lacea&st considérée comme constante et égale a
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la concentration nominale. On ne traite donc ice das premiers stades pour lesquels la
concentration dans la phase mére n’est pas affparda germination. Ceci entraine le fait que la
force motrice n’évolue pas. La théorie est alomsnfidée sur un germe isolé en effectuant son
bilan d’énergie. Le bilan énergétique (J) lié ar@ation d’un germe s’écrit :

4

AG = 73 *(Ag, -Ag, )+ 4y (1-33)

our est le rayon du germe (mlg, est I'énergie élastique (Jinet y est 'énergie interfaciale

J.m?).

Le rayon critigue de germination est le rayon dequel AG est maximal. Le germe critique est

instable. Grace I'équation (1-33), on peut montgere le rayon critique de germination

s’exprime :
= 2y
~ Ag, -Ag, (1-34)
En remplacant” dansAG, on obtient la barriére de germination (J) :
R N 167°
AG =— =
3™ "dng,-00,) (-39

Cette barriére correspond a la barriere qu'il faanchir pour créer un germe de taille critique

r'. La probabilité de passer cette barriere de getioim par des fluctuations thermiques

s’échelonne en (Boltzmann) :
exd - 2C
T (1-36)

Notons que plus la température est élevée, plicrda motrice est faible jusqu’a la température

T. (haut de la lacune de miscibilité) ou la force meets’annule.

23



Dans la théorie classique, I'ajout d’'un atome @erme de taille critique le fait entrer en stade de

croissance. Le flux stationnaire de germinatiox®gne alors

3 =] _AG, _AG
stat — Jo €X T ex KT (1-37)

avec J, =uvZn,, v étant la frequence de vibration des phonofty, (s, le nombre de sites de

germination potentiels par unité de volumeZeta coordinenceAG,, (J) est I'enthalpie libre de

migration d’'un atome (voir partie diffusion Eq. 18) et Eq. (1-19)). Notons que le flux

stationnaire sera plus largement décrit dans Ipitthad de cette these.

Théorie de Turnbull/Zeldovich [12] [13]

L’expérience montre que méme si un germe a atiitatille critique de germination donnée par
la théorie classique, il n'est pas encore « sauEn»effet, par régression, ce germe peut perdre

des atomes qui le constituent par fluctuations téttephases. Dans la théorie de Zeldovich, il

peut exister des oscillations énergétiques auteuh@ . On décrit alors la zone de Zeldovich,
qui représente la zone de laquelle un germe doiir gwur entrer réellement en croissance
(largeur de Zeldovich sur la Figure 1-6). Dans cette théorie il existesaun temps d’incubation

r qui correspond au temps d’attente pour qu’un gesaiiedéfinitivement « sauvé » sans risque

de régression. Le flux de germination s’exprimasatel que :

B . AG T
J - nOZﬁ eX{_ kB—TJ eXF{_?J (1_38)
o . AG t
ou parfoisJ =n,Zf3 exr{—kB—Tj(l— exr{—?D (1-39)

avec n, la densité volumique de sites de germination pigsn(ni®), Z = Q\/;_//(ZIR*ZJkBT)

est le facteur de Zeldovich, avé le volume atomique (A
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B = (477R*2/a4)DB>Tﬂ est le taux d’attachement d’'un atome de solutéusuprécipité de taille

critique ($), aveca le paramétre de maille (mp,et >_(/3 sont respectivement le coefficient de

diffusion (m2.8") et la fraction atomique d’équilibre d’atomes Bidda phases.

AG(n) 4

AGH | =======3
m kBT

L

>N = nombre

*
<n—> d’atomes
0 composant

le germe

Figure 1-6: Barriére de germination AG’ et largeur de Zeldovich §). n* est le nombre d’atomes du germe
critique.

Dans la théorie classique de la germination, laceotmation dans les germes est prise comme
étant égale a celle d’équilibre. La théorie nossigue de la germination [14] [15] [16] [17] (non
abordée au cours de cette thése) considere deggemm homogenes en composition. Cette
derniére n'est pas égale a la composition d'éqelibhes interfaces matrice/précipités s’en
trouvent diffuses. Cahn et Hilliard [19] [14] onéwkloppé la théorie des interfaces diffuses pour
étudier la germination de germes diffus. lls omido que la théorie classique de la germination
n'était valable que pour de faibles sursaturatiétslippe [17] a montré pendant sa thése que la
composition des germes critiques pouvait étre wdiffie de celle d'équilibre car une

concentration plus faible que celle d’équilibre mise la barriere de germination.

La germination hétérogene ne sera pas développée addte thése sauf en ce qui concerne le
phénoméne particulier de précipitation discontimug sera explicité et discuté au cours du

chapitre 5 sur I'étude expérimentale des mécanistagsécipitation dans un alliage CuAg. Dans
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le mécanisme de germination hétérogene, la geriminata pas lieu de maniere aléatoire sur un
site de la solution solide mais sur les défautstaltins présents dans la structure (lacunes,
dislocations, joints de grains...). Ces défauts sofiteux en énergie pour le systeme, le fait de
les faire disparaitre, en créant un germe, dimdwiacon notable la barriere de germination. Les
processus de germination homogéne et hétérogénergeavoir lieu en méme temps dans le

méme matériau.

2) Croissance
Nous n’introduirons dans ce chapitre que la thédeieroissance classique pour des précipités de

forme sphérique.

Le stade de croissance résulte d'une compétititne eliffusion (due au gradient de concentration
autour du précipité) et équilibre local a I'intexéa Dans I'approximation de I'équilibre local, on
considére que les processus ayant lieu aux inesfaaterphases sont rapides en comparaison de
la vitesse du processus de diffusion. Avec cettglition, on estime alors que les compositions a
I'interface sont toujours trés proches de cellexdilibre. En effet, dans la théorie classique de
croissance, on considere que la matrice situémfini’est toujours a la composition nominale
(ceci implique que les précipités sont petits, pembreux et éloignés les uns des autres). Pour
satisfaire aux deux conditions, combler le gradéntoncentration et respecter I'équilibre local,
le précipité grossit. Pour connaitre la loi de ssance du précipité, il faut écrire la conservation

de la matiére entre la matrice et le précipitéstktion stationnaire du problénﬁéc/at = 0) est

obtenue en résolvant I'équation de Laplace :

AC=0 (1-40)
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Aprés développement et en considérant certainestigpes concernant les conditions aux
limites (composition a l'infini égale a la compasit nominale, composition dans les germes

égale a celle d’équilibre), on peut montrer queil@e croissance s’écrit :

dr_DG-C,
dt rC,-C, (1-41)

avec D le coefficient de diffusion des atomes de soldss I'élément majoritaire.

Remarquons que pendant la croissance, le précipitgen 12

3) Coalescence
Au bout d’'un certain tempg les précipités présents dans le systéeme ont agessi et la
composition dans la matrice n’est plus égale @hposition nominale. Le systeme n’est presque
plus sursaturé. Les précipités présents au segysteme n’ont pas tous la méme taille, le poids
de leur énergie interfaciale n’est donc pas le mé&est pour minimiser I'énergie d’interfaces et
en raison de I'effet Gibbs-Thomson que va avoiun liétape de coalescence. C’est en fait une
croissance compétitive dans laquelle les plus etiécipités vont décroitre au profit des plus
gros. En effet, le rapport de la surface sur leiva des plus gros précipités confére au systéme
une enthalpie libre par unité de volume plus petiés gradients de concentration dans la matrice
autour des précipités (pas de gradients dans é&#pfiés car on considére une diffusion infinie
en leur sein), vont entrainer les atomes de sobutiffuser vers les plus gros précipités. Pendant
la coalescence, le nombre de précipités décroiligague le rayon moyen augmente. Lifshitz,

Slyosov and Wagner [20] [21] ont montré que le regaoluait tel que:

<r >*0kt (1-42)

avec

k ODyX,. (1-43)

On peut définir un rayon critiqug de coalescence pour lequel le précipité n’évolpesa(Figure

1-7). Les précipités plus petits se dissolveneeplus gros croissent.
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r<r, r=r, r>r

Figure 1-7: Coalescence. Les précipités grossissent se dissolvent en fonction de leur rayon.

Les mécanismes de germination, croissance, coal@scdans les multicomposants seront

introduits dans le chapitre 3 sur I'étude du phé@moende précipitation dans les multicomposants.

Conclusion

Dans le but de contrdler au plus la genése deostioctures et d’utiliser au mieux les principes
généraux exposes dans ce chapitre, leurs limitdsreaines de validités doivent étre analysés. Il
est nécessaire de discuter les modeles de prdicipitasuellement utilisés. L'évolution des
compositions pendant le phénoméne de précipitailotent en partie les propriétés physiques. Il
semble essentiel d'étudier l'influence de la taifler ces compositions méme dans le cas
d’alliages binaires. Elle n’est en effet pas paeecompte dans le calcul des diagrammes de phase
théoriques. Aussi la question de la différenceeshds approches développées dans les alliages
binaires par rapport aux alliages multicomposards étre abordée. Enfin, l'utilisation des
modeles et concepts classiques traitant de la pitgtoon doit nécessairement se faire en
connaissance des hypotheses a leur base. Cettedi@she a répondre a un maximum de ces
questions par I'étude et le développement de medideprécipitation et par leur comparaison a
des données issues de l'expérience. La thermodygoamét les aspects cinétigues seront

considérés.
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Chapitre 2: Effet de la taille sur la stabilité thermodynamique de

nano-précipités cohérents

Diverses expériences menées en sonde atomique raphague sur des alliages binaires ont
révélé une augmentation de la composition des pitési en atomes de soluté avec
'augmentation de leur taille. C’est le cas de FdaT[2], Fe-Cu [3] [4] [5] [6] [7], Cu-Cr [8], Si
B [9] [10] [11] ou encore Si-As [12]. Ces nano-ppi&és dont la taille est typiguement comprise
entre 1 et 5 nm ont une teneur en solutés infé&iaucelle d’équilibre prévue par le diagramme
de phase pendant les premiers stades de la paficdpit Cette composition d'équilibre est
finalement atteinte pour une taille de particulaisplgrande. Cet écart par rapport aux
compositions d’équilibre est inverse a celui prav®dgar I'effet Gibbs-Thomson [13]. En effet,
I'effet Gibbs-Thomson prévoit une augmentation decbncentration en atomes de solutés a
I'interface par rapport a la composition d’équiében raison de l'effet de capillarité pour un
précipité de tailler. Cet écart diminuant avec le rayon des précipitéd chapitre 1). Par
ailleurs, les théories non classiques de la getiom§l4] ont montré que la formation de germes
dilués était plus favorable énergétiquement. L'étioh de la composition procédant alors en
deux stades: d’'abord un enrichissement rapidepdésipités autour de la taille critique de
germination puis un comportement asymptotique jadgucomposition d’équilibre. Néanmoins,
les théories non classiques de germination ne peuwsspliquer les résultats expérimentaux
concernés puisque le rayon des particules obseesgarimentalement est plus grand que le
rayon critique de germination. Il faut donc trouwere autre explication a cette évolution de la
composition des précipités avec la taille. C'edidéede ce chapitre. Nous nous intéressons, d’'un
point de vue de la thermodynamique, a la staldiitée population de précipités d’'une certaine
densité volumique et d’une certaine taille. Il impat de noter que la cinétique n’est pas prise en
compte dans le modéle développé ici. Aussi, housons attachons pas a un stade particulier du
phénomene de précipitation. L’ « histoire » descipités n'est pas incluse. Les états
thermodynamiques précédents, par lesquels le sgstsimpassé, ne sont pas pris en compte et
n'ont aucune influence sur nos calculs. Le poinddpart pour I'état du systéeme est celui issu
d'une expérience pour laquelle la densité volumidaeprécipités et leur taille sont données et

donc fixées. Le systeme est monodisperse. Pamacgtdetat, nous cherchons la composition qui
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minimise I'enthalpie libre totale du systeme enchion de la taille des précipités, a densité

volumique et température imposées.

I- Description du modéle

Comme décrit dans le chapitre 1, les compositaiégquilibre, pour une température, données
par un diagramme de phase binaire issu d’'un madlsolution réguliére sont calculées en
négligeant le poids énergétique des interfaceséeec la méthode de la tangente commune. On

considere en fait deux phases infiniment éloigiiées de I'autre. Leur composition d’équilibre,

notées X, et X,, associées a une composition nominadg donnent la fraction molaire

ﬂ 1

d’équilibre f, sans degré de liberté { = (X, - X,,)/(Y,g - Xa), conservation de la matiére avec
X, =@-f)X, +f,X;). Cecouple &,,X,, f;) est celui qui minimise I'enthalpie libre totale
du systéme : c’est I'état le plus stable pouvard étteint. Néanmoins, dans les premiers stades
de la transformation, la fraction molaire de pré&égest inférieure a celle d’équilibre et surtout,
l'influence des interfaces ne peut plus étre négligar le rayon des précipités est petit (rapport
surface/volume important). Le systéme est horslibgeiiau sens de I'équilibre défini par le
diagramme de phase (théorique). Nous pouvons ehensher pour une fraction molaire donnée
f, quelles vont étre les compositions dans la matige et dans les précipitéX , qui vont
minimiser I'enthalpie libre totale du systéme, enant compte notamment de I'’énergie associée

aux interfaces et aux contraintes élastiques déreabe dues a I'écart paramétrique entre phases.

1) Composition des précipités pour un état hors équilibre
Pour établir 'expression de la composition de<ipités qui donne I'état thermodynamique le
plus stable dans un systéme hors équilibre, nonsidérons une solution binaire AB biphasée,

constituée d’une matric& riche en atomes A de composition (en atomes<Bet de précipités
B riches en atomes B de composition (en atomesXB) La composition nominale de la

solution solide estX, , et la solution est sursat(iréeon est dans la lacune de miscibilité). La

précipitation est supposée cohérente (les phasef sont de méme structure cristallographique)
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et les courbes d’enthalpie libre de chacune desgshsont données par un modele de solution
réguliere. Rappelons que dans ce modele, qui esapproche champ moyen ou la concentration
de la matrice est uniforme, I'enthalpie libre eétrite par un modéle de liaisons coupées aux
premiers voisins. L'énergie interne est égale admme des potentiels d’interaction de paires
limitées aux premiers voisins. Les parameétresseéslipour modéliser le systeme modele sont
donnés dans le tableau 1. Leur valeur ont été iglsode sorte a étre proches de celles des
systemes réels. L'enthalpie libre totale du syst&megprime comme la somme des enthalpies

libres de chacune des phases pondérées par lésrfsaamolaires :

G=(1-1,)G, + 1,6, (2-1)
On a négligé dans cette expression les interfacéénergie élastique de cohérence (dans un

premier temps).

Pour une fraction molaire imposéef,, et en remplagantX, par son expression :
X, =(X,-X;f,)/@-f;) (conservation de la matiere), on voit qGe ne dépend que de la
composition des précipitéX ;. On peut alors chercher qu¥l, minimise G (i.e. dG/dX; =0).

Les calculs montrent que les compositions minimigansont différentes de celles d’équilibre si

f, # f,. Graphiquement (Figure 2-1), on peut eégalementarguer qu'il existe des couples (
X, » X 5) qui minimisent plusG que celui avecYﬁ. La valeur deG dans I'état décomposé se
lit par l'intersection de la droite vertical¥, = X, avec la droite relianX, et X,. On se rend
compte que le couple de compositioX,, >_<ﬂ) (X, satisfaisant le bilan de matiere poty et

X, = Xﬂ) donne une valeur d’enthalpie libre totale du &yst supérieure au coupl&(, X ;)

de I'exemple. On peut toujours trouver un coupl, (X ,) qui minimise davantage I'enthalpie

libre totale du systéme que le coupk,(, X ;) quandf, # f,.
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Tableau 1 : Paramétres utilisés pour modéliser lagdution réguliére
Xo | Vm(m’mol™ | Z Te (K) n |[yMdm)| & | E(GPa) | v
0,3 7,224 x 10 12 1000 0,8 25 3%| 100 0,3

Figure 2-1: Enthalpie libre d’'une solution réguliére pour un ensemble de parametres donnés (tableau La
ligne en tirets rouges relie entre elles les comptiens du couple (X, , )TB) et la ligne en pointillés bleus relie

entre elles les compositions du coupleX,, , Xﬂ) pour une fraction molaire prise en exemple plus @tite que la

fraction molaire d’équilibre (premiers stades de laprécipitation). L’enthalpie libre du systéeme dansson état
décomposé (intersection ligne horizontal@(B = X0 avec les droites mentionnées ci-avant) est plushke

pour le couple (Xa , Xﬁ) (zoom en haut a gauche).
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2) Composition des précipités pour un état hors équilibre, prise en compte de
I’énergie interfaciale et de I’énergie élastique
En plus d’'une fraction molaire qui est différeneeaklle d’équilibre pendant les premiers stades
de précipitation, les interfaces entre matrice ecipités vont avoir une grande influence
notamment pour les petits précipités. Nous allamredhercher la composition qui minimi§&e
en prenant en compte I'énergie interfaciale etdigre élastique dans I'expression de I'enthalpie

libre.

Les phases du systéeme sont désormais en contacs. &dllons comme dans la premiére partie
considérer un systeme binaire biphasé AB dontdesbes d’enthalpie libre sont modélisées par
une solution réguliere. Le systeme est constitwsmeal’assemblée monodisperse de particules

sphériques cohérentes avec la phase mere. La@ewositmique N, de précipités par unité de

volume est fixée. Les particules sont supposéexz adeignées de sorte qu’elles n'aient aucune
influence les unes sur les autres. Chaque phaseresiiérée homogene en composition.

Dans le modéle simple de solution réguliere, lasdins hétéroatomiques aux premiers voisins
réparties aléatoirement au sein du systéme somgéiigpiement défavorables. A l'interface
matrice/précipité, il existe beaucoup de liaisor ¢ui ont un colt énergétique supplémentaire.
Une expression de I'énergie d’'une interface cohéranété donnée par Becker [15] et Turnbull
[16]. Dans leur raisonnement, ils considérent ¢ifice comme une surface planaire entre les
deux phases. La difféerence d'énergie entre lesdia cassées par rapport a un systéme sans
interface et les nouvelles liaisons formées leumee d’exprimer I'énergie interfaciale (Jn

Dans un systéme cubique, on peut écrire :

£
d2

avece (J) I'énergie d’'ordre comme introduite dans latieat de ce chapitre & (m) la distance

y= (Xﬂ - Xa)2 = yo(xﬁ - Xa)z (2-2)

interatomique. Nous appellerons par la sujte la constante d’énergie interfaciale. Cette
expression (Eqg. (2-2)) n’a pas de lien physiquedtiavec celle de I'énergie interfaciale exprimée

par Cahn et Hilliard [14] (interface diffuse) bigne tres ressemblante.

A cette énergie interfaciale s’ajoute une énerdéstiéue de cohérence. Les deux éléments

chimiques de l'alliage binaire dans leur état playant pas le méme parametre de maille, il

35



existe une distorsion du réseau autour et au seiprécipité. Cette distorsion est un lieu de
stockage de I'énergie élastique pour accommodeldas réseaux cristallins. Dans le cas d’'une
énergie élastique isotrope et en considérant gpeélepité ne se déforme pas, i.e. la distorsion
est dans la matrice, et que les deux phases ontéa®es constantes élastiques linéaires, on peut

exprimer I'énergie élastique comme [17]:

Ed,’
Ag, = F‘)U)(Xﬂ - X, f 2-3)
avec E (Pa) le module d’Younggd, le désaccord paramétrique entre les deux phases pu

o :(aA—aB)/<a>avec a, (m) le paramétre de maille de la matrice pure eet &, (m) le

parametre de maille des précipités purs en B)letcoefficient de Poisson de la matrice.

L’enthalpie libre totale du systéme peut alors étrexprimée telle que :

G= (l_ f/? ba + f,GG,G +Gim +Gelas (2-4)
avecG,, = y4mV, N, etG,, = Ag,(4/3)mV, N, (r (m) étant le rayon des précipitds, (m®)

la densité volumique de précipités\&t (m°) le volume molaire). Le term&,. est donc égal a

elas

Ag.f . Cette expression fait 'hypothése que le systéstaxe toutes ses contraintes élastiques

par déplacement de I'équilibre.

C’est-a-dire :
£ Eo® 4
G=(1-1,)6, + 1,6, +[y4”2 +m§"3J(Xﬂ =X FVuNy) (2-5)

Nous négligeons les différences de volumes molairesnsidérons que la fraction volumique est
égale a la fraction molaire. Dans les hypothésamtte modele (i.e. assemblée de nanoparticules

sphériques et de méme taille), il est possibleetierrsimplement les trois grandeurs N, et f,

par :
fp= 5"3'\% (2-6)
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Il s’agit maintenant d’étudier I'influence du ray@ire. de la taille des précipités) sur I'enthalpie

libre totale du system& (Eg. (2-5)) pourN, fixée. La compositionX , .. des précipités qui

minimise G a N, etr fixés est telle que :

dG

dXx

p (2-7)

X=X gmin

En utilisant I'équation (2-5), on trouve :
ol X )Xo feXs oa Xo=%s +( 13\/m +2\/ij xo—xf 20
1-X, | (1=Xe+ (X, -1) 1-f, | (rd®NZ  RT. | (- 1,)

L'équation (2-8) est I'équation qu'il faut résoudweur trouverX .. en fonction du rayon des

précipités. Quand I'enthalpie libre du systéme egirimée avec les termes supplémentaires
d’énergie interfaciale et d’énergie élastique, @astruction graphique s’en trouve modifiée. Les

termes ajoutés dars sont en effet dépendant de la composition danddes phases.

Examinons les limites du modéle, c’est-a-dire somaine de validité. Il existe pour des raisons
a la fois physiques et mathématiques des contsagela valeur maximale de. La limite la

plus restrictive découle du fait que la fractiodwwoique est toujours inférieure a 1. Ainsi avec
I'équation (2-6), on trouver <r, . =s3/-—— . Par ailleurs, en raison des hypothéses faites dan
47N,

notre modéle, nous ne pouvons considérer deuxcpbasi trop proches dans I'espace (il existerait
alors un recouvrement des champs élastiques). Booss alors fixé une distance minimale,

disons égale a 13, entre les centres de deux particules les plushp De ce fait,

FSlyen = % . Ces limites doivent étre respectées a chaquéapph du modele.

3(N )3

\
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lI- Influence de la taille des précipités sur la thermdynamique du systeme

Le modele est dans un premier temps appliqué dysteérae modele dont les parametres sont
donnés dans le tableau 1. Encore une fois, rappejo@ ceux-ci ont été choisis comme réalistes

et proches des valeurs pour un systeme réel.

La Figure 2-2 représent& pour différentes valeurs du rayan pour une densité de précipités

N, fixée (de l'ordre de grandeur de celles obserw@gserimentalement [2]). La fraction
volumique de precipités est déduite des valeurs @ede N, (Eq. (2-6)).N, etant fixe, f, croit

si r croit. Pour les plus petits rayons (Figure 2-2, (&(X;) ne possede qu’'un seul minimum
localisé au niveau de la composition nominalg. Ceci indique que bien que sursaturé, le
systeme ne gagne pas d’énergie a se décomposeppart a un état homogéne et, ce, quelle
que soit la valeur deX,. Pour un rayon plus grand (Figure 2-2 (b)), bierun deuxieme
minimum apparaisse pous(X;), le minimum enX, est toujours minimorum. A partir d'un

certain rayon,r,, (Figure 2-2 (c)), il devient énergétiguement falade de démixer. Il faut bien
noter que ceci ne signifie pas que pendant undigireede précipitation, les germes apparaissent
directement avec un rayon,, mais plutdt que poulN, fixé les précipités possédant un rayon
inférieur ar,, sont amenés a se re-dissoudre s'il ne parvienpana grossir puisqu’il ne sont pas
énergétiqguement favorables. En revanche, les geaves un rayon supeérieur 1j, sont eux

favorables par rapport a un systeme non décompuossgue le modéle ne traite en aucun cas de

cinétique, aucune suggestion ne peut étre faitetcudeur évolution dans le temps. Il n’existe

pas de relation directe explicite entre et le rayon critique de germinatiori’ (voir chapitre 1).
Néanmoins, on peut constater que pour ce systeme&r * qui est a peu pres la valeur du rayon

lorque’'un germe sort de la zone de Zeldovich (dhepl). Pour des rayons de plus en plus

grands, la valeur dX,, ;. se décale vers les plus grandes compositio ¥t ;,) diminue.

A min
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Figure 2-2: Enthalpie libre totale en fonction ded compositionXg pour différents rayons : (a)r <<r,, (b)

r<r,,@r=r,, @dr>r,, (e >>r_.r._ estlarayon de particule pour lequel la présencee particules

est énergétiqguement favorable. Pour >, la position du second minimum de G donne la compiion
minimisant le plus I'’enthalpie libre du systéme.

Les résultats concernant I'évolution de la compaisilonnantG(X ;) minimum en fonction de

la valeur der peuvent étre synthétisés sur une méme figurepeagentantx en fonction de

A min

r (Figure 2-3). Le graphe montre qu’il existe unecdntinuité ar,,. En effet, X ... =X,

Amin
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jusquar,, puis vaut ~ 0,7. Cette discontinuité est en féé b la représentation. En effet, si 'on
reprend les courbes de la Figure 2-2, on remarged’évolution deG(X;) n'est en aucun cas

discontinue. C’est le critere de minimum minimorwmi impose que l'on passe d'une

concentration minimisanG égale a X, a une autre valeuiX de maniére abrupte. La

Amin

composition minimisantG augmente assez rapidement pour les petits rayais tpnd

asymptotiquement vers la composition d’équilib?g.

0.0 - T . T . - : ; .
0 1 2 3 4 5

r (nm)

Figure 2-3: Composition dans les précipités minimant I'enthalpie libre totale du systéme en fonctiordu
rayon des précipités. Les étoiles indiquent les cquusitions minimisant correspondant a la Figure 2-2.

Dans le but de comprendre, d'ou vient le comportégnmage X, . (r), nous avons étudié

Amin

I'influence des termes d’énergie interfaciale etndrgie élastique sur I'enthalpie libre totale du
systeme.
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- Influence de I'énergie interfaciale et de I'énergi€lastique

Le terme élastiqué\g, dans I'enthalpie libre totale du systerde dépend de plusieurs variables
(E,J, et U, voir Eq. (2-3)). L'écart a la cohérence entreggisapures), est le paramétre qui
controle Ag,. Pour étudier l'influence du désaccord paramégrigudonc de I'énergie élastique,
nous avons fixé la valeur de I'énergie interfaciake le préfacteuy, dans I'expression d¢) et
fait varier 4, pour connaitre son effet sur les courbég,(r) . Nous avons utilisé une valeur

moyenne pouty, =25 mJ.n¥. L'allure de X smin € ) pour différentsd est donnée Figure 2-4.

1.0
0.8-
0 5, = 1%

- ) — 80: 2%
g_ — 5,= 3%
<X T R

r
0.2- Y 5,= 5%
O-O T T T T
0 1 2 3 4 5

Figure 2-4: Composition dans les précipités qui mimise I'enthalpie libre totale du systéme en fonabin du
rayon des précipités pour différentes valeurs du d&accord paramétrique entre phases pure$¢=1, 2, 3, 4
and 5%) et pour une énergie interfaciale valant 25d8/m2.

Nous pouvons constater (Figure 2-4) que plus laaésd paramétrique entre les deux phases
pures est grand, plus la composition maximale dass précipités (atteinte de maniere

asymptotique pour les grands rayons) est faibles peécipités ont tendance a étre moins

concentrés quand l'effet de taille est grand. flezs effet colteux en énergie d’accommoder les
réseaux cristallographiques du systeme. Aussi, @Jusst grand, plus le rayon, appelé dans la

partie I, pour lequel il devient énergétiguememtdrable d’avoir séparation de phase est grand.
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Enfin quand I'écart a la cohérence entre phasesspst vraiment trop grand (pour notre systeme

modéle et dans nos conditiordy = 5%), il n'est plus du tout favorable que le systémee s

décompose quelle que soit la taille et quelle auiela concentration en atomes de solutés dans
les précipités. Le terme élastique dd&aisa donc une influence sur toutes les valeurs danran

décalant les concentrations vers des composititus faibles dans les précipités quang

augmente.

L’influence du terme interfacial d& est illustrée dans la Figure 2-5. Nous avons, poemer

cette étude, fixé I'écart a la cohérence entre ghasiresd, = 3% pour déconvoluer l'effet de

I'énergie interfaciale de celui de I'énergie élgsé. Dans le terme interfacial, le préfactgyr

gue l'on appelle constante d’énergie interfacidipend de I'énergie d’ordré et de la largeur

de l'interfaced (voir Eg. (2-2)). Dans un modele de solution ré&gel y, ne peut étre modifié
quen faisant varierd. En effet, & est proportionnel a la température critiqde (

T. = N,Z&/2Rvoir chapitre 1), qui est donnée.

1.0
r -
0.84" F /
£ 0.61
S
A
x Yo = 3 mJ/m?
0.4+ —— Yo =10 mJ/m?
—_— Yo = 60 mJ/m?
—_ 7o = 230 mJ/m?
0.2 M T T T T T T T T
0 1 2 3 4 5

r (nm)

Figure 2-5: Composition dans les précipités qui mimise I'enthalpie libre totale du systéme en fonabin du
rayon des précipités pour différentes valeurs de estante d'énergie interfaciale )/, (20, 50 and 100 mJ/m?) et
pour un écart a la cohérence entre les phases purealant 3%.
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La constante d’énergie interfacialey,, a une forte influence, sur la valeur la plus
énergétiguement favorable de la composition desigtés, pour les petits rayons. Pour les
rayons les plus grands, son influence est négligeap varie beaucoup quang, change. Plus
I'énergie interfaciale est grande, moins il estofable d’avoir des précipités de faible rayon au
sein du systeme (comme prévue dans les théorissiques de germination). Quand le rayon
augmente, toutes les courbes; . (r) tendent vers la méme composition dans les présipit

Cette valeur est directement liée a celle du désdqgoaramétrique (i.e. de I'énergie élastique)

comme on I'a vu dans la partie précédente.

Il faut noter que lorsquey, ou J, varient, le gradient de composition apparaissant
respectivement dang et Ag, va lui aussi évoluer pour diminuer le colt de tesnes
energétiques (Eqg. (2-2) et Eq. (2-3)). On pourhkits penser que dans tous les systémes étudiés
ici (i.e. differentsy, et 4,), les termesy et Ag, sont quasi-constant via I'ajustement ¥g ;.

Néanmoins, le lien n'est pas aussi direct car tapmmsition dans la matrice varie également pour
respecter le bilan de matiére. Il existe une réadimpétition entre tous les paramétres dans

liés au systeme considéré.

Notons que l'augmentation de&,., pour les petits rayons est uniquement liée au eerm

d’énergie interfaciale. Ceci est montré Figure 2-6.comportement deX, . (r) sans terme

LBmin

élastique G:(l— fﬂ)Ga+ f,G,+G,, ) (Figure 2-6 (a)) est comparé a celui sans terme

int
interfacial G = (1— fﬁ)Ga +f,G; +G,,,) (Figure 2-6 (b)). Le terme interfacial est donc
responsable de la concentration plus faible danpriécipités quand leur taille est faible. Ceci est
valable pour des rayons supérieurs au rayon cgtibpigermination. L’énergie interfaciale pilote
rm. C'est davantage le colt énergétique des liaigsoterface que I'énergie nécessaire a
'accommodation des réseaux qui rend une petiteicpber colteuse en énergie dans les
conditions de notre étude. Le terme élastique énflui, de maniere quasi-uniforme sur la
concentration des précipités pour tous les rayengadticules (Figure 2-6 (b)). Il est responsable
d’'une concentration de plus en plus faible quanghlemetre d’écart a la cohérence entre phases

puresd, augmente.
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5= 0%
£ 0.6+ £ — 0=3%
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x Yo =3 mJ/m? X U
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0-2 T T T T T T T T T 0.0 T T T T
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Figure 2-6: Composition dans les précipités qui mimise I'enthalpie libre totale du systéme : (a) eexprimant

G sans terme élastique en en faisant varigg, (b) en exprimant G sans terme interfacial et en faisant varier
8.

Cette etude montre que les termes d’énergie imiatéaet d’énergie elastique ont une influence
sensible sur la stabilité thermodynamique d’uneupain de précipités de densité et de taille

fixées.

Confrontons maintenant ces prédictions aux résuttgpérimentaux de la littérature.

IV- Comparaison a I'expérience

Le modele a été appliqué a l'alliage Fe-20%at.CQurgdequel des données expérimentales de
Sonde Atomique Tomographique (SAT) sont disponiflgf?]. Dans cet alliage, la précipitation
est cohérente. L'écart a la cohérence entre leseghpures est assez faibl@, €1%). Il est
connu [18] dans ce systeme que des interactionaétigges menent a une inversion du signe de
I'enthalpie de mélange pour les faibles concemnati Cette particularité n'a pas été prise en
compte dans notre modele. Le tableau 2 donne lesngéres utilisés pour modéliser le systéme
FeCr.
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Tableau 2 : Paramétres utilisés pour modéliser leystéeme Fe-20%at.Cr
Xo | Vm(m’mol® | Z Te (K) n Yo (MJ.N%) 8o E v
0,2 7,1 x 10-6 12 1090 0,709 68 ou 150 1% 211 0,29

Les résultats expérimentaux et ceux du modéle quéntoncentration en Cr dans les précipités
sont représentés dans la Figure 2-7. |l faut ropterles résultats expérimentaux sont ceux relatifs
a une cinétique de précipitation. Le modele déymofi n'a pas vocation a reproduire une
cinétique. Néanmoins pour les différents tempseteaits de I'expérience, la taille moyenne des
particules présentes au sein du systeme évolust @dmc I'influence de cette taille (et non du
temps) sur la composition que nous étudions iGic&la, sans prendre en compte I' « histoire »
des précipités, c'est-a-dire les états thermodygaes antérieurs. La densité volumique de
précipités qui évolue avec le temps (i.e. elle diférente pour chaque population de rayon
différent) a été prise en compte dans cette cotdtimm modéle-expérience. Notons enfin qu'il
existe des fluctuations statistiques dans les deswdé SAT dues aux erreurs d’échantillonnage

(dispersions en taille et en composition des pr&sp[19].

@ 100+
(=} o e
-~ .‘AT‘H "=E:.l
E 30- LU
- . ek
O i
o 604 s _gefid
O 2d- 46
g g
.§ 40
= 20 A— A Yo=150mJ.m™
8:)) Kooedk Yo= 68 mJm
8 0 T T T 1
0 1 2 3 4

Rayon des précipités (nm)

Figure 2-7: Composition dans les précipités en fotion du rayon des précipités. Les points représente les
données expérimentales [1]. Les couleurs correspoert a différents temps de recuit (et donc différers
valeurs de densité volumique de précipités). La cdoe continue donne les compositions issues de la
modélisation pour deux valeurs de la constante d'@mgie interfaciale (68 et 150 mJ/r).
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La comparaison de I'expérience et de la modélisationtre un trés bon accord dans l'allure des

courbesX,(r). L'augmentation pour les petits rayons ¥g(r) semble néanmoins plus marquée

pour le modéle. Cependant, au vue des approxingtfaites, et du fait que seule la
thermodynamique soit considérée, l'approche dépdepapporte une interprétation des
évolutions de compositions dans des précipitésreoks avec la matrice. Le fait d’avoir des
teneurs en solutés dans les précipités inférieamgscompositions d’équilibre du diagramme de

phase est en grande partie da a I'énergie intatfaentre matrice et précipité.

Conclusion

Nous avons dans ce chapitre étudié la stabiliérthéynamique d’un systeme monodisperse de
précipités dans une solution solide via un cridgeminimisation de I'enthalpie libre totale du
systeme. Le modéle montre que la taille des pdeSgoeut avoir une influence sensible sur leur
composition. Cette derniere augmente assez rapitteswec la taille pour les petits rayons puis
tend asymptotiquement vers une valeur de composiftour des petits précipités, I'énergie
interfaciale joue un réle déterminant. Elle a upact direct sur la valeur minimale du rayon pour
lequel une particule devient thermodynamiquemeablst L'énergie élastique, quant a elle,
influe sur tous les rayons de particules de marfieraogene en diminuant la concentration en
solutés dans les précipités et donc la valeur dmposition vers laquelle on tend
asymptotiquement. Le modéle reproduit de maniersezasconvaincante les résultats

experimentaux dans l'alliage Fe-Cr.

Ajoutons le fait que les calculs du modele ont égent été réalisés avec des enthalpies libres
des phases exprimées grace a des fonctions papad®itomme cela a était fait dans les travaux
de Cahn et Larché [20]. Les résultats obtenus ominél les mémes allures de courbes de

composition en fonction de la taille des précipités

Ce type de modele (qu'il utilise des expressiorantiialpies libres données par la solution
réguliere ou par un polyndme) ne reste néanmoiesggalitatif. En plus d’étudier un systéme

monodisperse (peu commun dans les expériencesat)’dohistoire » n’est pas prise en compte,
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la mesure des compositions en SAT, surtout poupdiEspités de la taille de notre intérét ici, est
difficile. Nous n’avons pas abordé la questionalguantification des artefacts en SAT dans cette
thése car cela dépasse son cadre. Il faut toutgéoder a I'esprit qu'ils existent. Enfin, il faut
toujours étre conscient et informé des donnéesrigmpitales que I'on trouve dans la littérature.
Qui est-il représenté ? La concentration moyerme&ayon moyen, des valeurs moyennées sur
plusieurs analyses ou sur plusieurs particuleaade@me analyse ? C’est pour toutes ces raisons
gue le modéle développé dans ce chapitre vise emgnt a reproduire les tendances et a

interpréter physiquement les observations expétiates
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Chapitre 3 : Modélisation de la cinétique de précipitation dans les

multicomposants.

Les alliages multicomposants sont tres répandusstridllement. Pour améliorer les propriétés
des alliages, de nombreux éléments d’addition agmittés. La modélisation de la cinétique de
précipitation dans ce type d'alliage est donc djwand intérét que cela soit d'un point de vue
industriel (optimisation des traitements et de tanposition nominale de lalliage pour de

meilleures propriétés mécaniques et structuralegnaore d’un point de vue académique.

Les simulations Monte Carlo sont des outils qui @tdt utilisés pour modéliser la cinétique de
précipitation dans les alliages, comme dans le®ralliages a base Ni [1,2]. Les modéles
numeérigues qui incluent simultanément la germimatla croissance et la coalescence sont des
alternatives attractives aux simulations Monte €§8]. Ce type de modéle est moins colteux en
temps de calculs et permet d’accéder au stadealescence pure. Les équations analytiques qui
y sont implémentées peuvent apporter des informstsupplémentaires quant aux mécanismes

physiques sous-jacents au phénomene de précipitatio

Dans cette optique, un modéle traitant de la anétide précipitation dans les multicomposants
(i.,e. au moins trois éléments chimiques), commedet les superalliages a base Ni ou les
superalliages a base Co a été développé. Des sdlmimodynamiques et cinétiques ont été
réalisés pour prédire les microstructures a I'deheiésoscopique. A partir d'un modéle de

classes, la germination, la croissance et la coate® d'une seconde phase sont traitées
simultanément dans une approche de type Kampmamm&¥a[4] élargie aux systemes

multicomposants. Les effets de régression sontgorisompte pendant la germination a I'aide de
la théorie de Zeldovich [5]. La croissance et lalescence résultent de la compétition entre
cinétique et thermodynamique et sont formulées réirpde la loi de croissance/coalescence

récemment établie pour la maturation d’Ostwald damalliage multicomposant [6].

Dans ce chapitre, nous revenons tout d’abord surmécanismes de précipitation dans les
multicomposants. En particulier, nous examinongllférences dans les processus de diffusion,

dans la détermination de I'équilibre thermodynaraigtt des compositions interfaciales avec la
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précipitation dans un alliage binaire. Les équatide germination, croissance et coalescence
utilisées dans notre modéle cinétique qui en décdudont présentées. Le principe d’'un modéle
de classes PSD (Particle Size Distribution) essqart® en deuxiéme partie. Enfin, les résultats
sont comparés aux données expérimentales dispsnitdas les superalliages NiCrAl. Des
conclusions sont faites quant a l'influence de dige interfaciale et sur les évolutions de

compositions dans les précipités.

I.  La précipitation dans les multicomposants, équatioedu modele
Dans un alliage multicomposantnaélémentsd, les fractions atomiqueX, ne sont pas toutes

dépendantes les unes des autnek ariables indépendantes). En effet, il existe composition

dépendante reliée a toutes les autres via :

le X; =1 (3-1)

Notons que dans la suite, par abus de langagéri@es « concentrations » et « compositions »
seront employés pour désigner les fractions atoesig{sauf en ce qui concerne la partie

diffusion).

En fonction du nombre de composants de l'alliagegyle des phases de Giblbls{P=N+V,

Eq. 1-11, chapitre 1) donne des degrés de libefiplémentaires par rapport au cas des alliages
binaires. Ainsi, a température et a pression fiX¢e$), dans un domaine biphasé (P=2), il existe
N —2 degrés de libertés pour les concentrations d'dmed. Des conditions supplémentaires

vont donc étre nécessaires a leur déterminatiour (po= 3).

Prenons en exemple un alliage ternaire. La conmipositun tel alliage peut étre représentée dans
un triangle (triangle de Gibbs) ou chaque arrétéridngle représente I'axe de composition d’'un
élément. Aussi, les enthalpies libres des phastsnpelement en présence en fonction de la
composition de l'alliage, d et P fixés, ne sont plus représentées par des coudmese dans

un alliage binaire mais par des nappes. De la nmfégen que dans un alliage binaire, il est
nécessaire de tracer la tangente commune pouriolgencompositions d’équilibres, dans un
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alliage ternaire, ce sont les plans tangents qus ermettent de déterminer I'équilibre. Les
droites appartenant a ces plans et reliant lesesapptre elles via les points appartenant a la fois
aux nappes et aux plans sont appelées les corladesmplexité supplémentaire est qu'il existe
une infinité de plans tangents aux nappes d'énditgie. Ceci donne une infinité de conodes
d’équilibre possibles. C’est pourquoi, un critetg@émentaire est nécessaire pour déterminer
I'équilibre. Ce critére est le respect de la covestion de la matiére. Pour une composition
nominale donnée, on retrouve I'unique conode dléarei reliant les compositions d’équilibre
entre elles, satisfaisant le bilan de matiere. igarfé 3-1 représente une coupe de diagramme de
phase de l'alliage NiCrAl a 873 K [7] ou pour liaje de composition nominale Ni-5,2%at.Al-

14,2%at.Cr les conodes expérimentales et théorgpmseprésentées.

0 — - Dupin et al. database
30 — Saunders database

873 K

g %
& %
N
) <
< <
O 15 (75 %
.@6 ‘1’/," Experimental 15 K
A3 20 ! TielLine k4

Calculated
Tie'Lines

/\ N\ VAN
70 75 80 85 90 95 100
Atomic Percent Ni

Figure 3-1: Coupe de diagramme de phase de l'alli@gNiCrAl a 873 K [7]
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1) Diffusion
La diffusion dans les multicomposants est plus derga rendre compte que celle dans les
alliages binaires. En effet, la diffusion d’un éEmhchimique donné dans un autre est fonction de
la composition des autres composants du systeme.cDefficients de diffusion dit « non -
diagonaux » rendant compte des couplages entrditcamss doivent étre pris en compte. lls
rendent compte de l'influence du gradient de cotragon d’un élément chimique sur le flux de
diffusion d’'un autre. On travaille alors avec deatnces de diffusion. Cependant les matrices de
diffusion different selon le référentiel choisi féeentiel fixe de I'échantillon ou référentiel

mobile lié au réseau, voir chapitre 1).

Dans le référentiel fixe lié aux extrémités de Wauotillon, la somme des fluy,, aveci =1...n

et N le nombre d’éléments du systéme, s’écrit :

>3V, =0 (3-2)

i=1

avecV. (m’>.mol?) le volume molaire partiel de I'élément(y = 9Vn avecV, le volume
' ON

NPT
molaire etN, le nombre d’atomes de I'élémen}. Nous considérons tout au long de ce travalil,

gue les volumes molaires partiels des élémentepresans le systeme sont égaux. Ainsi :

2.3, =0 (3-3)

Dans le référentiel fixe, on comprend alors qud ¢el) flux vont étre indépendants. C’est
pourquoi dans ce référentiel, il est possible deditler avec des matrices de diffusion de taille

[n-1]x[n-1]. Ce n’est pas le cas dans le référentiel mobile
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Pour passer dans le référentiel mobile, Anderssémgeen [8] ont montré que le changement de

référentiel s’écrit :

J =J'"-CV. J'
i i i |Zj i (3_4)

avecJ', les flux exprimés dans le référentiel mobileCetla concentration en élément(m’).

Lors d’'un changement de référentiel pour I'expmsgies flux de diffusion, on peut montrer

(Andersson et Agren [8]) grace a la relation debGiBbuhem qu’il ne doit pas y avoir de

changement de production d’entropie (qui s’exprigne len: J,0u, duel que soit le réferentiel

i=1
utilisé avec T la température gt le potentiel chimique de I'élémei)t Cette condition impose

une expression des forces motrices différente eatifin du référentiel dans lequel on souhaite

travailler. Dans le référentiel fixe, cette forcetnice g (encore appelée force motrice de
diffusion), pour I'élément , s’exprime en fonction de la force motrice danséférentiel mobile

Ou;

Dﬂ = D:u| - (VI /Vn )D/un (3-5)
en prenant comme élément majoritaire, I'élénrer@’est I'élément dépendant dans le référentiel

fixe, c’est-a-dire celui que I'on exprime en fowctide tous les autres.

Théorie phénoménologique de la diffusion :

Comme déja introduit dans le chapitre 1, dans déarie phénoménologique de la diffusion, les
flux de diffusion sont des fonctions linéaires fémses motrices. Exprimés dans le repére mobile,

ona:

Ji = _; Ly Da; (3-6)

avecl; les coefficients phénomenologiques.
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Matrices de diffusion

Andersson et Agren [8] ont montré que si le réfeebretait celui fixe lié a I'échantillon, la

matrice de diffusion s’exprime en fonction de latmca de diffusion dans le référentiel mobile :

D:j =Dy - Dkn(Vj / Vn) (3-7)

avec Dy =) Ly olu _g\é/vn)ﬂ”] la matrice de diffusion dans le référentiel moletd’'élément
< j

n comme élément majoritaire. Lds, sont les coefficients d’Onsager modifiés (déveéspplus
loin dans le manuscrit) et définis dans le réféetmhobile. Dans cette équation, les potentiels

chimiques sont des fonctions €&,,...C,).

Si les volumes patrtiels sont considérés comme e@aua :

S
D, =YL, 4 _Fonl ]
Ki ; K acj (3-8)
et
Dl?j =Dy — Dy, (3-9)

—a[,u(;(; 'u“] dans I'EqQ. (3-8) peut-étre exprimé en fonctionHkssien de I'enthalpie libre de la

I

phase considérée (que I'on appellear exemple).

Les potentiels chimiques de diffusign sont en effet reliés aux potentiels chimiques &joss
par (avec I'équation (3-5)) :

9G?
oC,

M=, =@ =Gy, = (3-10)

avecG, I'enthalpie libre molaire de la phase
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Alu —

Pour déterminelT, il faut donc différenciefGy,; par rapport &, en utilisant le résultat
j
of |_of* _of* of*
aC,;| acC, oC, oC, (3-11)
C;+C,=cst

avec f* une fonction de(C,,...C,) et f la fonction de n-1 concentrations indépendantes

(C.....C.) - Ces deux fonctions sont reliées entre ellesgeelation :

f*(C,...C) = 1(C,...Cr) (3-12)

L'équation (3-12) entraine le fait que &i, varie, f* et f vont varier de la méme maniéere a

condition de respecter le bilan de matiéECizl (i.e. C, +C, =cstdans I'espac€C,,...C,)).

Nous avons alors :

0GZ, _ 9°G% _
9C, aCC, ~ oC,

I I

0
[M —,Un] _a_Cn[ﬂ‘ —ﬂn] (3-13)

En remplac;ant(%[,ui - ] dans I'Eq. (3-8), on obtient :

I

n aZGa
Dl- - Lu i m )
k, ZZ “3C G (3-14)
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En notation matricielle, 'Eq. (3-14) s’écrit :

D=LG (3-15)
qui est souvent écrite :
D=MG (3-16)

avecG le hessian de I'enthalpie libre (matrice) et lanpa L* (ou M ) déterminée par [8] :

., n n Vr V
L = 22{4 - XI(V_J:H:JJK - Xk(v_lﬂl-jr (3-17)
j=1r=1 m m

ou lesL, sont les coefficients d’'Onsager @}, est le symbole de Kronecked,(, =1si m=net

0 sinon).M est appelée matrice de mobilit§, est la fraction atomique de I'élément

2) Germination
Nous considérons dans cette partie que la réaci@rmrécipitation entraine I'apparition de
précipités de phasp sphériques au sein d’une matrieenitialement sursaturée. La fraction

volumique est considérée comme égale a la fraatiolaire.

L’expression du flux de germination est celle issigela théorie classique de germination (le

méme que celui exprimé dans le chapitre 1) :

*

~ R -AG t
J=n,0-f,)Z5 ex T (1—exp(—?jj (3-18)

avec N, le nombre de sites de germination par unité¢ dermel (n) , f, est la fraction

volumique de précipitésZ = QJE/(Z;R*Z kBT) est le facteur de Zeldovich, avé le volume

atomique (M) dans chacune des phases (supposé égal pouruepliases),R* est le rayon
critique de germination (m)J est I'énergie interfaciale (Jf T est la temperature (K) dd,

la constante de Boltzmann (3K

B = (4nR*2/a4)min(D"iny) est le taux d’attachement d'un atome de soluteusugerme (3),
avec a le parametre de maille (mD.) et X/ sont respectivement le coefficient de diffusion
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diagonal (m2.3) et la concentration moyenne dans la phpske I'élémenti. Pour déterminer le

coefficient d’attachement, c’est le prodf’ X/ limitant qui est utilisé.

. _l16m o®
AG === A (3-19)

est la barriére de germination (J) av&y; la force motrice de germination (0

2 . . . , o
r= est le temps d’incubation (s). Des régressionvgrduavoir lieu pour des germes

B Z?
d’un rayon supérieur au rayon critique de germamafR* . Le rayon pour lequel un germe stable

va entrer dans le stade de croissance s’exprime :

. .1 |k,T
R =R +§ /B% (3-20)

avecR =20/Ag, .

Une expression de la force motrice de germinatdgp dans les multicomposants a récemment

été développée par Philippe al.[9]. En considérant que la concentration du gerrtige est
proche de celle d’équilibre, un développement Bndies potentiels chimiques dans chacune des

phases et pour chague élément peut étre réaligaralgs compositions d’équilibre. Ceci couplé

au résultat de I'équation de Gibbs-Duheﬁ K,y ,=0)donne:
i=1

Ag, = (AX) GVAX* (3-21)
avecG’ le Hessien, i.e. la matrice de courbure, de I'sipile libre de la phasg déterminée aux

concentrations d’équilibreX”. AX® =X - X" pour i =1...n est le vecteur sursaturation.

AX = X" - X/ est le vecteur conode d’équilibre. Les notatiangras dénotent des matrices ou

des vecteurs.
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3) Croissance/Coalescence
Ces derniéres années, plusieurs modeles et thémriesté développés pour traiter le stade de
coalescence pendant une réaction de précipitatans des multicomposants. Kuehmann et
Voorhees [10] ont été les premiers a décrire lauratibn d’Ostwald dans les alliages ternaires
mais sans prendre en compte les coefficients diesaih non diagonaux. Plusieurs auteurs [11—
14] ont par la suite développé des modéles basétivarses approximations : solutions diluées,
solutions idéales, composition des précipités égatelle d’équilibre, coefficients de diffusion
diagonaux. Récemment Philippe et Voorhees [6] orit @n nouveau modéle qui s’affranchit des
hypothéses utilisées auparavant, notamment gracda adisponibilité des bases de

thermodynamique.

Taux de croissance

Dans un multicomposant, on peut exprimer le tauxrdessancedR/dt en résolvant I'équation
de Laplace pour chacun des composants en cordogpléésques et en réalisant le bilan des flux

de particules de part et d’autre de I'interfacedaert la croissance. On obtient alors [6]:

. n1 D!
(x/ —Xiy)d—?ilg“(xj* -x7) (3-22)
j=1

avec R le rayon du précipité (m)Dj' la matrice d’interdiffusion, X" la composition a

I'interface (cotéy ety’) et X,” la composition de la matrice a I'infini pour i=1,n. Notons que

cette expression n’est valide que dans le casomidonsidére que dans leur masse les précipités

ont une composition qui est en équilibre avecdiiféce (ils sont homogenes en composition).

Les concentrations a l'interface dans les multicosamts ne sont plus uniquement déterminées
par I'équilibre local. Ce n'est plus I'effet de didgurité a lui seul qui explique le décalage des

compositions par rapport a celles d’équilibre. lrecessus de diffusion a un impact dans la
valeur de ces compositions. Les équations de amisscoalescence résultent en fait d’'une

compétition entre thermodynamique et couplage esde diffusion [6]. Philippe et Voorhees

59



ont montré que quand la sursaturation n’était pgs élevée, I'équation (3-22) peut étre résolue
de maniére analytique :

dR . 1 [(AY)TGVAX“’ - 20;4{)

dt ~ R(AX) M aX (3-23)

avecM la matrice de mobilitég I'énergie interfaciale ¢ le volume molaire de la phage

Concentration a I'interface matrice/précipités

Pour accéder aux concentrations a linterface cotfrice en fonction du rayon du précipité
considére, il faut reprendre I'équation du bilars dlex a I'interface couplée a I'équation (3-22)
[6]. On trouve alors :

D'AX 20V,

—_ o & =N val o _ m
e (ax) ™ '1A7((AX) e TR j (324

Philippe et Voorhees ont montré, en développanfubdion de Gibbs-Thomson, que la

concentration dans le précipité s’exprimait quaelié:
(3-25)

XV =X+ GV“lG”{AX” - D‘%YR%}

Les équations décrites ci-avant sont celles quit \&re utilisées pour la simulation type
Kampmann-Wagner développée dans ce travalil.

60



II.  Modele

Kampman et Wagner [4] ont été les premiers a atilim modéle de type PSD (Particle Size
Distribution) pour modéliser une cinétique de ppéation dans un alliage binaire dilué. L’effet
Gibbs-Thomson était pris en compte. L'approchesd#l était de type lagrangienne pour suivre la
distribution en taille des précipités. Dans ce gediapproche, a chaque pas de temps, une

population de précipités est créée via la germonaéit posséde sa propre densité volumique (
N/ =J'Jdt), son propre rayorR’et donc sa propre fraction volumiqud, (= (413)/RINJ).

Avec une approche de type Lagrange, la densitéé&@pités par classe est une constante. C'est
le rayon lié & chacune des classes qui évolue @ clu temps via I'équation de croissance. On
considéere en fait que les précipités au sein dalasse, définie par un rayon et une composition,

évoluent de la méme fagon.

Myhr et Grong [15] ont également développé un medgbe PSD pour la précipitation dans Al-
Mg-Si mais avec une approche de type eulériennas Ratte derniere, le rayon des classes de
précipités est fixé et c’est la densité volumigeepdécipités par classe qui évolue au cours du

temps.

Les deux approches, Lagrange et Euler, ont été aarap par Perez et al. [16]. Elles sont
équivalentes. Des modeles types PSD ont été gtiliséis diverses travaux [17-20]. Il a été
remarqué que I'énergie interfaciale est un param@é& qui posseéde une grande influence sur les

résultats de simulation.

Dans cette partie, pour simuler la cinétique deipr&tion dans les multicomposants, un modele
de classes type PSD a été développé. Il permetaitertsimultanément la germination, la
croissance et la coalescence en calculant au doursmps les propriétés de la phase précipitée
(taille, densité volumique et fraction volumiqueptécipités) ainsi que les concentrations dans la
matrice et dans les précipités en fonction de faille. Ce modéle est basé sur une approche de
champ moyen (ou la concentration dans la matrich@aogéne). Les précipités sont sphériques
et sont créés au cours du temps, puis classés wetoapproche lagrangienne. A chaque pas de

temps, une nouvelle population (nouvelle class@pegit au sein du systeme. Les populations
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déja présentes, apparues a des temps différemtkieév en paralléle. Quand, en raison de la

coalescence, le rayon d’'une classe diminue et slanta classe disparait.

Dans le but de connaitre I'évolution de la sursdton dans la matrice liée a la germination, a la
croissance et a la coalescence des différenteseslaie précipités, la loi de conservation de la

matiére est utilisée :

X0-X"f/

Xr=" ot _
sy (3-26)

avec X! la concentration nominale et” :Zf}," la fraction volumique totale de précipités
j

(avecj une classe de précipitésk” est calculé en moyennant les concentrations degdes
classes de précipités du systéme par rapport ariation vqumique,XjV' pour chaque classe

étant calculée selon I'équation (3-25). Nous avenseffet considéré qu’il n’y avait pas de

gradient de concentration au sein des précipitést tomposition est donc celle de I'interface.

Le rayon moyen des précipités est donné par :

R=__ (3-27)

avecN, =) N/ la densité volumique totale de précipités.
\% v
J

Courbes d’enthalpie libre

Les courbes d’enthalpie libre utilisées dans ceaffasont calculées en utilisant le formalisme
[21] communément utilisé dans les approches de @pePHAD. La détermination du Hessien
de I'enthalpie libre des phases étudiées requémmhnaissance des courbes d’enthalpie libre de
chacune de ces phases. Le formalisme « CompoungjERermalism » (CEF) a été utilisé.
Cette méthode [21] donne accés a I'expressionaghalpie libre d’'un systeme en fonction des
enthalpies libres des phases pures, des fract®dsiab occupés et des paramétres d'interactions.

On peut alors pour chaque composition nominale é@meconstruire les courbes d’enthalpie
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libres en minimisant par rapport aux fractions dessl’expression de G. Pour avoir accés aux
enthalpies libres des phases pures et aux paran@ingeractions, la base thermodynamique
publiée de Saunders [25] a été utilisée. Le Hessi@msuite été calculé numériquement aux

compositions d’équilibre grace aux valeurs d’erle libres.

Ill.  Application a un superalliage modéele : NiCrAl

1) Comparaison a I’'expérience
Nous avons appliqué le modele décrit ci-avant apesalliages modéles NiCrAl pour lesquels
des données expérimentales de Sonde Atomique Taptluigue (SAT) sont disponibles
[2,7,22,23]. Pour comparer directement aux expéesnnous avons utilisé le modéle pour
simuler le vieillissement thermique & 600°C pendxit® s des alliages Ni-6.5at%Al-9.5at%Cr,
Ni-5.2at%Al-14.2at%Cr et Ni-7.5at%Al-8.5at%Cr (api®e respectivement par la suite
6.5A19.5Cr, 5.2A114.2Cr and 7.5A18.5Cr). Les traxaexpérimentaux portaient sur I'étude de

I’évolution en temps de la phase précipitéeddns la matrice c.f.c (cubique a faces centrées).

Le tableau 1 résume les paramétres utilisés pouatéliser I'alliage NiCrAl. L'influence de la
matrice de diffusion et plus précisément du role cleefficients de diffusion non diagonaux ont
été étudiés par Rougiet al.[24]. lls ont montré que la prise en compte duptage des flux de
diffusion a un grand impact sur la cinétique decimiéation que ce soit au niveau du temps ou
des caractéristiques de la phase précipitée (rafrantion volumique, densité volumique).
Comme on peut le voir dans le tableau 1, nous ayoissen compte ces couplages de flux
(coefficients de diffusion non diagonaux). L'énergnterfaciale a quant a elle été choisie pour
obtenir le meilleur ajustement possible des donmdgerimentales, notamment au niveau du
maximum de densité volumique de précipités. L'émengterfaciale est 'unique parametre que
I'on peut ajuster dans notre modéle. Elle a étésghdalifférente pour les trois nuances d’alliages
étudiées. Ceci est justifié par le fait que I'émedjune interface dépend des compositions de part
et d'autre de linterface (voir Eq. 2-2, chapitr¢. 21 apparait donc légitime qu’elle soit

sensiblement différente pour les trois alliages.
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Tableau 1 Paramétres utilisés pour modéliser I'alige NiCrAl
(1 : 6,5AI19,5Cr, 2: 5,2Al114,2Cr, 3:7,5A18,5Cr)

no (M) Q (m°) Vi (m2.mol?) a(m)

9,14x13% | 1,09x10?° 6,59x10° 3,4x10%°

v v XV XV D D D D
Alliage XY XL XY X& AlAl AlCr CrAl Crcr g
lag (O/S (0/(;) (0/:5 (0/2) (qun (qun (quu (qun (ma.m?)
m?.s%) m?.s?) m?.s%) m.s?)
1 512 9,81| 17,43 7,04 11,8 5,62 2,73 1,88 31
3,67 14,93 16,1 8,93 18,1 8,09 3,12 1,64 P
3 5,48| 8,87| 17,74 6,64 11,6 5,65 2,81 1,99 3R

Flux de germination

La Figure 3-2 représente le flux de germinationfamction du temps pour les trois nuances.
Celui-ci augmente dans un premier temps jusqu'&inaite un maximum puis décroit
progressivement dans le temps. Cette forme classigulux est liée a la compétition entre les
différents termes apparaissant dans son exprefsgpr(3-18)). L'allure du flux de germination
est la méme dans les trois cas. Néanmoins, le niaxidu flux ainsi que le temps qui lui est
associé sont différents selon la nuance. Ceciésstal la force motrice de germination qui est la
plus faible dans 6,5A19,5Cr et la plus grande das#\I8,5Cr. L'alliage 5,2A114,2Cr a quant a

lui une force motrice de germination intermédiaire.

Plus de détails seront donnés sur l'allure du flexgermination en fonction du temps dans le

chapitre 4.
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Figure 3-2: Flux de germination en fonction du temp pour les trois nuances d’alliage (7.5AI8.5Cr :
courbe noire, 5.2A114.2Cr : courbe gris foncé, 6,98,5Cr : courbe gris clair)

Densité volumique, fraction volumique et rayon moye

La Figure 3-3 (a-b-c) représentd), f” et Ren fonction du temps pour les trois nuances

étudiées. Simulations et expériences y sont cotfesn Les courbes des résultats expérimentaux
et de simulation ont la méme allure et s’échelohsanles mémes ordres de grandeur aussi bien

en temps, qu’en densité volumique, taille et frattrolumique.

La densité volumique de précipités en fonction emgs (Figure 3-3 (a)) évolue selon trois
stades. Une fois la germination enclenchée, laiteds germes créés augmente de fagon quasi-
linéaire jusqu'a atteindre un palier. A chague gastemps, de nouvelles classes de précipités
germent. Le début du palier correspond en faitfinlde la germination : aucune classe n’est plus
créée a partir de ce temps et aucune ne dispamiplus (pas de décroissance de la densité
volumique). Ceci indique que la coalescence n'agare engendré la dissolution totale de
populations. La densité volumique décroit par liéestie facon monotone et Ehcomme nous le
verrons par la suite. Au fur et a mesure de laticjné, le systéme tend vers le stade de
coalescence pure et de plus en plus de populatiengrécipités disparaissent (celles de plus
petits rayons au profit des populations avec lg®mns les plus grands). Les écarts entre les

résultats expérimentaux et simulés sont plus imaptsten début de cinétique. Ceux-ci peuvent
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notamment étre expliqués par les grandes inceestsdr les densités volumiques en SAT pour

les tous premiers stades de précipitation en raleda faible taille des précipités en présence.
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Figure 3-3: Evolution de la densité volumique (a)du rayon moyen (b) et de la fraction volumique (cile
précipités en fonction du temps pour les trois alliges (7.5A18.5Cr, 5.2A114.2Cr, 6,5A19,5Cr) dans les
simulations (courbes rouges pleines) et dans lespgxiences (points noirs). Les résultats de simulath

Monte Carlo sont représentés par des triangles gridans les courbes de I'alliage 5.2A114.2Cr.

Le rayon moyen (Figure 3-3 (b)) augmente de fagorticue avec le temps. Les pentesR{€)
expérimentales et simulées sont trés proches. basaEns expliquent I'accroissement du rayon
moyen. Tout d’abord, le rayon critique de germiorataugmente avec le temps (Figure 3-4) car la
sursaturation diminue et donc la force motrice dergnation diminue (Eq. (3-22)). Par ailleurs,
en raison de la croissance, le rayon des poputatierprécipités augmente avec le temps. Enfin,
méme pendant le stade de coalescence pure, lassrdgs classes de précipités de plus grande

taille pésent plus que les petits rayons dans leulcale la moyenne. La Figure 3-4 donne
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I'évolution du rayon critigue de germination etleedu rayon moyen dans l'alliage 6,5A19,5Cr.
Le rayon critigue de germination est inférieur @yan moyen jusqu’a ce que le stade de
croissance soit terminé. On entre ensuite danédiene de coalescence pure, pendant lequel on
retrouve les résultats théoriques prédisant qudgrgrce stade le rayon moyen est égal au rayon
critique de germination lui méme égal au rayoniqu# de coalescence. Ces résultats sont

importants car ils permettent d’identifier les drénts stades de la cinétique.

La fraction volumique en fonction du temps (Fig8¢8 (c)) augmente de fagcon continue jusqu’'a
ce qu'elle atteigne sa valeur d’équilibre. Les la¢s dans l'alliage 5,2A114,2Cr ne tendent
toutefois pas vers la méme asymptote dans les &l et dans les expériences. Ceci est dd a
la base thermodynamique utilisée dans notre madiélis[25] qui prédit une fraction volumique

d’équilibre différente de I'expérience.

Ni-6.5at%Al-9.5at%Cr

1071

R (m)

1071

0.1 1 10 100 1000 10000
Temps (h)

Figure 3-4: Evolution du rayon moyen des précipitégtrait plein) et du rayon critique de germination
(trait pointillé) en fonction du temps dans l'alliage 6,5A19,5Cr.

Nous pouvons maintenant comparer les différentestiques de précipitation obtenues en
fonction de la nuance de l'alliage. En effet, lenps pour lequel la germination est terminée

(début du plateau suX (t)) ainsi que les valeurs des densités volumiquesreéss et simulées

sont différentes en fonction de la composition nat@ de l'alliage. Il en est de méme pour les
valeurs de rayons et de fractions volumiques.ddi €alcule la force motrice de germination pour
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chacun des alliages 6=0, on trouve que l'alliage 7.5AI8.5Cr est celui quosséde la plus
grande. Il n’est donc pas étonnant de trouverua gtande fraction volumique pour cet alliage a
un tempst donné et a la fin de la cinétique. L'alliage 6.8AICr quant a lui possede la force
motrice de germination la plus faible au début @eihétique. On peut alors noter que plus la
force motrice de germination est grande, plusug fle germination est grand, plus la cinétique
est rapide et plus on entre en coalescence puderaent.

Nous avons également comparé pour l'alliage 5.2RKC4 nos résultats de simulation et
expérimentaux a des simulations Monte Carlo Cinétigur réseau rigide. Les parametres
cinétiques et thermodynamiques pour ces simulagons tirés de [2] et [25]. Les résultats sont
présentés dans la Figure 3-3(a-b-c). L'accord rest satisfaisant a la fois avec I'expérience et
avec la modélisation PSD. Les simulations MonteldCapportent des informations sur la
morphologie mais sont colteuses en temps de caltuls permettent pas d’atteindre des temps
aussi élevés que le modele développé ici. De mleigjernier apporte des réponses quant aux

mécanismes physiques a 'origine des effets cinéqui peuvent étre observés.

Concentrations

Les évolutions des concentrations en Al et en @sddacune des phases en fonction du temps

sont données dans la Figure 3-5 dans le cas diad@l6.5A19.5Cr. La concentration dans les
précipités représente ici celle d’'un précipité aymécisément le rayon moyeR. Ce n'est pas la
concentration moyenne sur toutes les classes lie fdbtons que les résultats pot” (R)

présentés dans la suite ont été comparés a ceux<p¥d >= Z XY fyj./fty'. Les courbes
j

ICr,Al

sont similaires. Il a donc été choisi de ne reprigseque X (R) qui est la grandeur

apparaissant dans les équations de coalescence.

La premiére chose importante a remarquer est gueolecentrations dans les précipités ne sont
pas des constantes et tendent vers les concengratiéquilibre du diagramme de phase. Les
concentrations dans la phase meére n’évoluent gee peu dans les premiers stades de

précipitation : la sursaturation n’est pas encdfectée. Les concentrations dans les précipités

68



évoluent de maniére assez atypique et non monoReralant la germination et la croissance,
jusqu’au début de la coalescence pure (40h, Figute les concentrations évoluent de maniere
importante. Elles passent méme au-dessus, (regpmeint en dessous) de la concentration
d’équilibre pour le Cr (respectivement pour I'All. est utile de rappeler que de récentes
expériences menées en sonde atomique tomograpbiqudes alliages modéles NiCrAl ont

montré que la concentration en Al et en Cr dangltésipités diminuait au cours du temps [2].

Cette diminution est également observée dans magaions mais uniquement apres la fin de

germination et uniguement pour le Cr.

T ————— X7, =0,1745
v 0.151 _ :
g— 00729 +
I= Tl T-oom
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Q) 1 10 100 1000 10000 100000| ___
i t(s) |V —
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-
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Figure 3-5:Evolution des concentrations dans les d& phasey (courbes verte et bleue) ef’ (courbes
rouge et noire) en fonction du temps dans l'alliagé,5Al9,5Cr (Al : courbes rouge et bleue, Cr : colbes
verte et noire). L'insert est un zoom de I'évolutio de la concentration en Cr dans les précipités.

Focalisons nous sur I'évolution en Cr dans lesipités. La concentration augmente pendant la
germination, puis diminue quand le régime de cawise pure commence. Elle augmente tres

faiblement pendant le stade de coalescence (idapstla Figure 3-5).
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Tentons de mieux comprendre l'origine de cette @iarh temporelle complexe. Etudions les
paramétres gouvernanX/ . Dans I'Eq. (3-25), les paramétres évoluant awetemps sont :
AX*, la sursaturationR, le rayon etdR/dt, le taux de croissance. C'est donc le terme
AX® —=D'AXRdR/dt de I'équation (3-25) qui pilote I'évolution dX/ . On voit qu'il existe
une compétition entrdX” et RdR/ di. Regardons comment ces termes évoluent dans fEstem
et en fonction du stade de précipitation. La Figuses représente ['évolution de

AX® —=D™'AXRdR/dt en fonction du temps.

0.020 —
1 AX® —D‘lﬂﬁﬁ
0.015- dt

0.010+

0.005+

0.000

-0.005 LERLLLLL B R AL B LY B LLLLL B R R AL B LR LA
1 10 100 1000 10000 1000001000000

t(s)

Figure 3-6:Evolution du terme AX™ — D_lAXﬁd:_i/dt en fonction du temps dans l'alliage 6,5A19,5Cr.
La ligne rouge en pointillés donne le temps de fide germination (t=12860 s).

Pendant la germination, la sursaturatidX” n’évolue presque pas. C'est doRzR/ di qui
pilote I'évolution de X/ . Pendant ce stad®® augmente car les précipités grossissent. Aussi,
comme le rayon critique de germinatioR* , n’évolue que trés peu pendant la germination, la
différence entreR* et R augmente. En conséquenceR/dt (Eq. (3-23) avecR=R)

augmente. Enfin, commaX est négatif pour le CAX” —DAX RdR/dt augmente.

Une fois la germination achevée, un régime de sapise pure s’installe (justifié plus loin dans le

manuscrit). Pendant ce stade, la sursaturationuévbeaucoup plus et le rayon critique de
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germination augmente. Le rayon moyen tend doncrpssgzement vers le rayon critique de

germination (i.e.dR/dt<0). Il s’en suit une diminution dX Y .

Finalement, quand la coalescence pure est atténtayon critique est égal au rayon moyen, i.e.

dR/dt=0. C’est I'évolution de la sursaturation qui pildtévolution deX!, . Comme celle-Ci

diminue et queAX*® est négatif X/, augmente.

Le méme raisonnement peut étre appliqué pour dww de la concentration en Al dans les

précipités.

En plus de pouvoir observer I'évolution temporelés concentrations dans la matrice et dans les
précipités (Figure 3-5), nous avons représentééuehitions sur une coupe de diagramme de
phase ternaire dans la Figure 3-7 de la méme neagiée cela I'a était fait pour les données
expérimentales. Comme observé expérimentalementcdacentrations dans les précipités ne
suivent pas les conodes d'équilibre. Néanmoins,tramement a ce qui est observé
expérimentalement, notre modéle ne reproduit painanution de la concentration en Cr dans
les précipités sur toute la cinétique. Cette désmrice n’est observée qu’apres la germination.
Néanmoins, rappelons que les échelles de tempsolgetvation expérimentale sont celles

correspondant plutét au stade de croissance dasmalations.

Dans notre approche, la concentration dans lespiécest déterminée par I'effet de capillarité
et par le processus de diffusion (équilibre locdlirderface matrice/précipité). Il est possible
aussi que des effets hors équilibre, peut-étreadiasfaible mobilité du Cr (tableau 1), doivent
étre pris en compte pour comprendre I'évolutionlaleoncentration en Cr dans les précipités

pendant les premiers stades.
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Figure 3-7: Section isotherme du diagramme de phask NiCrAl avec les trajectoires des compositionsua
cours du temps pour les trois nuances. Les cerclesirs, les cercles gris clairs et les cercles gfisncés
correspondent respectivement a 5,2A114,2Cr, 6,5ABCr et 7,5A18,5Cr.
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2) Comportements asymptotiques
Dans le but de vérifier si un modéle de type PSD,tiite simultanément la germination, la
croissance et la coalescence, est cohérent avétuldss théoriques sur la coalescence dans les
multicomposants [6], nous avons étudié les compuetds asymptotiques (au temps longs) de la
densité volumique, du rayon moyen et de la fractotumique de précipités. Philippe et
Voorhees [6] ont montré que ces paramétres évokmrembalescence pure de la méme maniére
gue dans les alliages binaires mais avec des aigditdifférentes. La densité volumique évolue
linéairement avec¢™:

%

feq -1
N, () 00, 212 (3-28)

avecK = LVO-
o(axX) M aX

Le rayon moyen évolue lui linéairement avec

R'(t) = Kt (3-29)

Les concentrations dans la matrice et dans legpicévoluent respectivement comme :

X(t) = XV+(30VV)3AX[ _lAXT E (3-30)
(aX) c7ax
2 1 .
o0/ =%+ oovz e - @ 631

N, R (Figure 3-8),X” et X" (Figure 3-9) dans 6.5A19.5Cr reproduisent biendésthéoriques

de Philippe et Voorhees quand le temps tend viefil. La prise en compte de la germination et
son couplage avec les phénoménes de croissaneecetliscence n'affecte pas le stade connu

de coalescence. Ceci consolide la validité de fagme utilisée.
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Figure 3-8: Comportement asymptotique de la densitéolumique de précipité et du rayon moyen des
précipité en fonction det ett™ respectivement dans 6,5A19,5Cr. Les résultats démulations sont donnés
par les courbes rouges tandis que les lois théoriga asymptotiques sont en noires.
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Figure 3-9: Comportement asymptotique des concenttens dans la matrice et dans les précipités pour
I'Al et pour le Cr en fonction de t*® dans 6,5A19,5Cr. Les résultats de simulations sombnnés par les
courbes rouges tandis que les lois théoriques asytopiques sont en noires
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3) Evolution des classes de précipités dans le temps
Il est important de suivre I'évolution dans le tenges différentes classes de précipités créées. En
effet, ceci peut apporter des informations quant easses de précipités qui disparaissent ou
celles qui croissent. La dynamique d’évolution de distribution en taille est un élément

important.

La distribution de taille normalisée en coalescegmae est connue sous le nom de distribution
LSW. Ce genre de distribution de taille (normaljseést représenté en Figure 3-10 pour différents

temps dans l'alliage 6.5A19.5Cr. L'axe des absassprésente le rayon rédulR[e] =R/R,

normalisé par rapport au rayon moyen), tandis Gue Ides ordonnées est normalisé de sorte a
avoir I'intégrale de la distribution égale a 1. Emalescence pure, puisque le rayon moyen est
égale au rayon critique de coalescence, les ptésipvec un rayon réduit supérieur a 1 croissent

tandis que ceux avec un rayon réduit inférieursa dlissolvent.
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Figure 3-10: Distributions en tailles normalisées pur différents temps de vieillissement dans 6,5AISCr.
Les cercles correspondent a des distribution pendate stade de germination tandis que les étoiles
correspondent a des distributions apres la fin dealgermination.
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Revenons aux premiers stades de la cinétique. Reladgermination, la distribution en taille est
en fait controlée par le flux de germination. Caluaugmente dans un premier temps jusqu’a

atteindre un pic puis décroit (Figure 3-2). La piema distribution représentée correspond a un

temps pour lequel le maximum du flux de germinaticest pas atteintN, augmente alors au

cours du temps. Comm&l/ est une constante pour chaque classe, on en taqnoiules

derniéres classes créées, qui ont la densité vglera plus importante, sont celles avec le rayon
le plus petit par rapport aux autres classes astaritt. Ceci indique que le rayon augmente plus
rapidement via le phénoméne de croissance queydm rde germination. Cette hypothese sera
discutée dans le paragraphe suivant. La deuxiéstghbdition de taille est, elle, pour un temps

plus grand que celle au pic du flux de germinatimis néanmoins toujours pendant le stade de
germination. Finalement, les trois autres distidng correspondent a des temps ou la

germination est terminée. Elles tendent au coutiyps vers la distribution LSW.

Les distributions de tailles brutes (i.e. non ndisé&s) ont également été analysées pour pouvoir
relier le temps auquel sont apparus les précipités leur place dans la distribution en taille (i.e
guelles classes sont les plus grandes). On chercli@it & savoir, quels précipités disparaissent
en premiers et lesquels sont ceux qui grossis€ette analyse indique que ce sont les précipités
nés en premier qui auront le plus grand rayon &outong de la cinétique. Jusqu’a la fin de la
germination, il n'y a pas de coalescence des ptipakde précipités. Aucune classe ne décroit.
Il existe méme une gamme de temps, apres la fia germination, pour laquelle de la croissance
pure est observée. Ces considérations peuvene@l@uées par le fait que la sursaturation
n’évolue presque pas pendant la germination ebiasance pure, ainsi le taux de croissance (Eq.
(3-25)) est toujours positif pour toutes les clasde précipités.

4) Influence de I'énergie interfaciale
Le modéle nous renseigne aussi de l'influence éleefgie interfacialeg sur la cinétique. Il est
important de rappeler qué est le seul parameétre libre et ajustable danssimslations. Le

modele a été appliqué a l'alliage 6.5A19.5Cr efigatnt différentes valeurs d’énergie interfaciale
(30, 31, 32 et 33 mJ:A). La Figure 3-11 représentd,, , R et f¥ en fonction du temps pour

ces différentes valeurs dg. Malgré la faible difféerence des valeurs d’énergiterfaciale
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utilisées, I'impact suN,, pendant la germination et la croissance est tng®itant (1 ordre de
grandeur entre les valeurs extrémesdp La valeur de I'énergie interfacial@ a une grande
influence sur la valeur maximall;™ atteinte par la densité volumique de précipitglis O

est grande, moin®\/"* I'est. Aussi, ce parametre impacte la germinatiflos il est grand, plus

la germination débute tard. La cinétique jusqu'@&bud de la coalescence pure est largement

affectée par la valeur d@.
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Figure 3-11: Influence de I'énergie interfaciale su N\t, , R and f” en fonction du temps de
vieillissement dans 6,5AI19,5Cr.
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Conclusion

Le modele, validé par les expériences dans lesrallipges modéles a base Ni, permet de
guantifier I'influence de la composition de 'alija sur la cinétique de transformation et sur la
microstructure. C’est-a-dire son influence sur tambre, la taille et la densité volumique de
précipités qui sont responsables des propriétéa pease durcissante (i.e. les précipités). La loi
de croissance est écrite pour une interface enildguchimique avec la matrice et tient compte
des couplages de flux de diffusion. L'approche éeessite pas de couplage avec un logiciel de
type CALPHAD pour la détermination des compositioimgerfaciales, différentes des
compositions d’équilibre en raison de l'effet debks&-Thomson et des couplages de flux de
diffusion, ces effets étant déja inclus dans loicdgissance. Ce modéle générique peut bien

entendu étre appliqué a d’autres types d’alliages g’autres applications industrielles.

Le résultat majeur de ce modele concerne I'évalutiomplexe de la composition moyenne des
précipités pendant la transformation de phase, mpiisuit pas les conodes d'équilibre.
Contrairement aux systémes binaires, le taux deissance dépend de parametres
thermodynamiques. Et la concentration dans lesigptés dépend du taux de croissance.
L’évolution de la composition moyenne dans les ipitiss est directement liée a la morphologie
des surfaces d’énergies libres (retranscrite den$ldssien de I'énergie libre) ainsi qu’'au

couplage des flux de diffusion (présents dans ksioes de diffusion).
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Chapitre 4: Flux de germination dans la théorie classique de la

germination

Les premiers stades de précipitation, i.e. la gaation, sont le plus souvent décrits par la théorie
classique de la germination (CNT : Classical NuaeaTheory). Dans les modeles de classes
type PSD (Particle Size Distribution), comme celidicrit dans le chapitre 3, qui traitent
simultanément de la germination, de la croissancel® la coalescence que ce soit dans les
alliages binaires [1-4] ou dans les multicompos@n®), le flux classique de germination est

régulierement utilisé. Il s’exprime :

r
J() =g ex;{— TJ (4-1)

avec J, le flux stationnaire (M.s?) (décrit ci-aprés)t le temps (s) ef le temps d’incubation

(s) qui rend compte des possibles effets de régress

Dans les solutions solides, les tests expérimentguia CNT sont quasiment impossibles. En
effet, les germes ayant la taille critique sont tpetits donc difficiles voire impossibles a
observer. Les diverses quantités physiques appardisians la CNT sont soit impossibles, soit
tres difficiles a mesurer. Enfin les conditions éxmentales a atteindre pour étre dans les mémes
hypothéses que la CNT sont complexes. Il ne daitypavoir de précipitation en cours de trempe
pour ne pas initier le phénoméene de précipitatimntid’avoir atteint la température désirée. La
concentration de lacunes, hors équilibre apresehape, est également une quantité que I'on ne

sait pas évaluer mais qui peut accélérer le phénemé précipitation.

Soisson et Martin [7] ont développé un modele M&@aeo (MC) atomique ou la diffusion opéere
par sauts des lacunes pour évaluer les limitesad@NT. lls se sont en particulier attachés a
comparer les résultats des théories classiquese eleuts simulations a propos du temps
d’'incubation et de la germination. Dans ce but dlg relié les quantités microscopiques,
parameétres des simulations MC, aux quantités meapigues, thermodynamiques, apparaissant
dans la CNT. lls ont conclu & un bon accord erdugsl simulations et les résultats de la CNT

dans le cas de solutions solides faiblement suésgiet quand la diffusion a lieu uniquement par
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sauts de monomeres. Le flux de germination et igpsed’incubation évoluent de la méme
maniére dans les simulations et dans la théorie aependant une décroissance du temps

d’incubation plus importante que dans la théorierpes fortes sursaturations.

Dans ce chapitre, nous revenons sur le conceptiudtede germination dans la CNT. En
particulier, les différentes hypothéses nécessaird'®criture du flux de germination seront

discutées et testées (quand cela est possible}. dimrderons ensuite ses limites.

I- Flux de germination homogéene

La CNT a en premier lieu été développée pour lalensation sous la forme de gouttes liquides
dans les phases vapeurs [8-10]. Becker adaptaeetigurcette théorie aux solides [11]. Malgré
la taille des germes a ce stade de la cinétiquspne des grandeurs macroscopiques qui sont

utilisées pour décrire la phase considéreée.

Dans la CNT, la probabilité de germination est prdpnnelle aexp(—AG*/kBT) [12], avec
AG’ le travail minimal a fournir pour rendre le sysenmstable et former un germe de la

nouvelle phase. Gibbs [13] a identifldG" comme étant la barriere de germination. Un gershe e

alors instable quand I'énergie associée a sa fawmast maximale (Figure 4-1). Ce germe a une

probabilité identique de croitre ou de se re-didsewans la matrice. Le temwp(—AG*/kBT)

est en fait la probabilité de passer la barriéregelemination par fluctuations d’hétérophases.
Frenkel [14] a écrit une théorie sur les fluctuasial’hétérophase. Il a démontré que dans la
matiere condensée, la distribution d’équilibre fii@stuations d’hétérophases (densité de germes)

peut s’écrire :

Cr =Nexpt-AG) /kgT) (4-2)
avec N le nombre de sites de germination/8B’ la variation d’enthalpie libre associée a la

formation d’'un germe de taill#). L’exposant O dénote I'équilibre. La Figure 4-Jpn&sente

I'énergie liée a la formation d’'un germe de taifleLe germe critique de tailla* est instable.
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AG(n) 4

AG* | -------3
m kBT

¥ >N = nombre
n ,
<> d’atomes
0 composant
le germe

Figure 4-1: Energie liée a la formation d’un germede taille n. Le germe critique de taille n* est inmble. AG’

-

est la barriere de germination

La premiere expression du flux de germination alétinée par Zeldovich [15] lors de ses études
du phénoméne de cavitation dans les liquides. Tliray Fisher [16] ont exprimé le flux de
germination stationnaire dans les solides. Turnpil] a introduit le concept de temps
d’incubation, 7, qui est le temps nécessaire pour atteindre jed&igermination stationnaire.

est également le temps nécessaire pour qu’un gemtne en croissance. En effet, dans la théorie
de Zeldovich, un germe qui a atteint la tailleigtie peut se re-dissoudre dans la matrice par des

effets de régression. En raison des fluctuatioaamigues autour de la barriere de germination,

un germe ayant le rayon critique de germinatiom’entre en croissance que quand il a atteint la

taille r" + /2 avecd = 2/(\/7_72) la largeur de Zeldovich (Figure 4-1).

En plus de I'expression du flux donnée dans I'éguaf4-1), ce dernier est parfois également

exprimé, sans démonstration explicite :

J(t) = Jst(l— EXF(— ;JJ (4-3)
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Le flux de germination stationnaire s’écrit :

J, =Nz exd-AG/k,T) (4-4)
avecZ le facteur de Zeldovich ef” le taux d’attachement d’un atome de soluté surénipité

de taille critiqgue (la démonstration de leur expi@s est donnée dans la partie Il de ce chapitre).

Federet al. [18], et Russel [19,20] ont énoncé des expressians le temps d’incubation qui

sont assez proches. Nous utilisons dans nos traVexpression suivante :

r= 877 (4-5)

Comparaison des deux expressions du flux

Si on compare les expressions (Eq. (4-1) et E@))X4pour le flux de germination, on remarque
gu’elles sont proches. Poti=7, J(t) est égal a ~ 0,34-vec I'équation (4-3) et est égal a ~
0,634 avec I'équation (4-1). L'ordre de grandeur du fapees le temps d’incubation est le méme

dans les deux cas. Une fois le temps d’'incubatigratteint, J(t) est presque égal d, .

Aussi, prenons par exemple, une solution solideuli&g binaire dont les parameétres sont
résumes dans le tableau 1. La Figure 4-2 donrlarkatle ces deux flux normalisés par rapport a

J,, en fonction du temps pour une sursaturation caotestda forme des deux flux est tres

similaire. Il existe seulement un décalage en temps

Tableau 1: Parametres utilisés pour modéliser la sation réguliere binaire.
X, sont les compositions d’équilibre dans les phiases 3, T. est la température critique,

est la densité volumique de sites de germinaiignest I'énergie interfaciale &t est le volume

molaire.
X, | X, | T. (K T (K) n, (M>) g, (md.n¥) | V,_ (m>.mol?)
0.2 | 0.8 | 1000 865.6 8.46x%0 50 7x10°
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Figure 4-2: Flux de germination normalisé par rappat au flux stationnaire en fonction du temps dans ne
solution réguliére dont la sursaturation est constate (X,=0,225)

Les équations (4-1) et (4-3) sont tres utiliséessdas modeles de simulation numérique des
cinétiques de précipitation que ce soit dans Ikagak binaires ou dans les multicomposants.
C’est d'ailleurs cette théorie que nous avonssdtitians le chapitre 3 pour développer le modele
PSD traitant de la précipitation dans les supagdis NiCrAl.

[I- Signification du temps d’'incubation dans les simultons PSD dans NiCrAl

Revenons sur les simulations présentées dans fetrehd et plus particulierement revenons sur
le temps d’incubation initial et son évolution aaucs du temps. La Figure 4-3 donne I'évolution
temporelle du flux de germination pour deux dem@gdls étudiés : Ni-5,2%at.Al-14,2%at.Cr et
Ni-5,2%at.Al-14,2%at.Cr. Notons que dans ces sitiarlg, le flux stationnaire n’est jamais

atteint. Le temps d’incubation initial, est représenté. Le temps d’'incubatibrmugmente en fait
au cours de la cinétique car la sursaturation dimiftNous appelons,,, le temps correspondant
au maximum du flux de germination,_ pour les deux nuances étudiées (i.e. sursatusation
différentes) est inférieur de deux ordres de grarslpar rapport &,. Ceci indique qua, n'a

plus du tout son sens théorique, qui le désigmaitrae le temps nécessaire a I'établissement du

84



flux stationnaire, ou le temps lié aux effets dgreésion. Comme on peut le voir sur la Figure 4-

3, la germination cesse bien avant d’atteimgre

—— 5.2Al14.2Cr
— 7.5AI18.5Cr

/\1020_;

n
S
510”@

-

1019_:

1017_:

1016: Y

10° 10’ 10? 10° 10* 10° 10°
— 5

t (s) T,=2x10° s

Figure 4-3: Flux de germination en fonction du temp pour deux compositions nominales dans I'alliage
NiCrAl : Ni-5,2%atAl-14,2%at.Cr (courbe grise) et Ni-7,5%at.Al-8,5%at.Cr (courbe noir). La droite verticale
rouge en pointillés représente le temps d'incubatioinitial.

Il existe donc un paradoxe entre la théorie etdssltats de simulations. Pour comprendre d’ou
vient cette divergence, il est nécessaire de repeela démonstration du flux de germination

stationnaire et d’en étudier les hypothéses.

- Démonstration du flux de germination stationnaire

Dans la théorie de la germination classique, lemgge ne sont définis que par leur taille (i.e. le
nombre d’atomes qu’ils contiennent). Les germesteragissent pas les uns avec les autres. Le

flux de germes passant de la tailled la taillen+1 s’écrit :

‘Jn = IBnCn + an+1Cn+1 (4-6)
avecC. le nombre de germes de taillgoar unité de volumeg, le coefficient d’absorption {3,

c’est-a-dire la frequence d’attachement des atafeesolutés sur un germe de tailleeta, ., le

n+l

coefficient d’émission (Y, c’est-a-dire la fréquence & laquelle un germé¢adie n+1 perd un

85



atome. Pour pouvoir exprimer,,, en fonction deg,, il faut résoudre le probleme stationnaire,

n+l

cest-a-dire quand le flux est nul =0 (a,,, =-8,C’/C%,). En faisant 'hypothése du

principe de réversibilité microscopique, qui indéqgue les germes évoluent de la méme maniéere
gu'ils décroissent ou qu'ils grossissent, on petrtré@ que les processus sont les mémes qu'a

I'équilibre. Il est aussi considéré qae,, ne varie pas avec la configuration du systemedi,e

ne depend pas d&, qui n'est pas nécessairement la distribution dléxge). Enfin a,,, est le

n+l

méme que I'on soit a I'équilibre ou pas. L’équat{drb) peut alors étre récrite :

.0(c,/c?)

J =-BC .
" =~BC, n (4-7)

En appliquant I'équation de continuité, on retroligguation de Zeldovich :

9 - 9 (ﬁnco_a(cn/cg)j (4-8)

ot onl"™™  on

L’équation (4-8) ne peut étre résolue qu’'en étudiarprobléme stationnaire, qui nous donnera
alors le flux de germination stationnaire. Quandé@sout le problem@C, /ot =0, on considére
en fait que la phase mére n’est pas affectée pgertaination. Sa concentration n’évolue pas au
cours du temps, et la distribution de germes diéetdl est constante au cours du temps.
dC, /ot =0 donne :

) 0
| an _Jijd(cn/cr?) (4-9)
1

Les limites de l'intégrale du terme de gauche damgiation (4-9) correspondent aux valeurs
pouvant étre prises pdr qui varie de 1 a l'infini dans un systéme infiQuandn - 1, on ne

touche pas a la concentration de monomeres dasgsieme qui est égale a celle d’équilibre.

Ainsi, C,/C® -1 pour n-1. Quandn -, C? -, o tandis queC, reste fini. Ainsi
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C,/C? - 0. La Figure 4-4 représente la distributi@f d’équilibre aidant & comprendre les
valeurs des bornes de l'intégrale.

Pour résoudre ensuite I'équation (4-9), il fautddihypothése que la plupart des valeurs prises
par1/3.C° sont autour deC® qui est minimal, c’est-a-dire autour d&s° maximal, ie. autour
de AG™ (Figure 4-4). On peut alors faire un développentienité de AG’® (apparaissant dans
C?, (4-2)) autour deAG . On considére également pour résoudre l'intégdalegauche que
B,=F :lataille du germe n’influence pas la valeurabefficient d’absorption. La résolution

de I'équation donne :

B . AG’
2 0
avecZ = 9 A?” 1 , le facteur de Zeldovich.
on? | . 27k,T
N
C,
, > N
* |
AG,
> N
n* \ 0
AG

Figure 4-4: Energie liée a la formation d’'un germedle taille n (courbe bleu) — Distribution de germesle taille
n correspondante (courbe rouge)
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Dans le flux de germination dépendant du temps (Bel) J(t):Jstexd—r/t)), T peut
s’exprimer avec I'équation d’Einstein pour les memnents browniens :

52

=3 B* (4-10)

Il est assez simple d’exprimer la largeur de Zeiclovd en fonction deZ. Il faut pour cela

développer I'expressionG. (n=n* +J/2) - AG?(n=n*) =-k,T. On trouve alors :

5= 2
~ Tz (4-10)

Ainsi on retrouve I'expression donnée Eq. (4-5).

Maintenant que les hypothéses utilisées dans tigeridu flux de germination dans la théorie
classique de la germination sont connues, il coniviétudier leur validité en fonction de la

sursaturation.

IV- Influence de la sursaturation sur la validité de lexpression du flux de germination dans

la théorie classique.

Dans le cas d’'un systeme fortement sursaturé, colarbarriere de germination est faible, on
s’attend a avoir un flux de germination stationaaies élevé. C’est pourquoi, comme c’est le cas
dans nos simulations du chapitre 3, la concentrad® monomeéres au sein du systeme ne peut
plus étre considérée comme constante, elle évatuéagbn significative au cours du temps.

Rappelons que, la conservation de matiere est@nis®mpte dans un modele de classes.

Pour illustrer I'effet de la sursaturation sur wystéme plus simple qu’au chapitre 3, nous avons
modélisé une cinétique de précipitation avec unéteo®SD pour une solution solide réguliere
binaire. Les paramétres de la solution solide slumnés dans le tableau 1. La sursaturation
évolue a chaque pas de temps de la simulationigmrde la germination et de la croissance des
différentes populations de précipités.
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Validité du développement limité d&G®°

Nous avons testé la validité du développementdém@AG° autour deAG  en chaque limite de
la zone de Zeldovich pour une sursaturation élevég, =028. On trouve que
AG(r*+d/2) = 25310 J avec le développement limité &G(r * +0/2) = 25610™° J quand

calculé de maniére exacte. Cette approximationtrest bonne méme pour les sursaturations

élevées (1% d’erreur).

La Figure 4-5 représente I'évolution temporelle glan systeme faiblement sursaturg<X22)
de la densité volumique de précipités. L'établisseindu flux de germination stationnaire (partie

linéaire en rouge sur le graphg()) est observé pour un temps supériea @en accord avec la

théorie classique.

7,=2x10" s
|
X, =0.22 i
400+ ;
I
'S i
E |
I
> 200+ !
Z I
I
I
I
:
O_ I
10° 10" 10? 10° 10* 10° 10° 107 10° 10° 10"
t(s)

Figure 4-5: Evolution de la densité volumique de mcipités crées au cours du temps dans un systeme
faiblement sursaturé (%=0,22).

La Figure 4-6 représente I'évolution temporellefldx de germination pour une sursaturati®n

élevée (a) et pour une sursaturation moyenne X§0(28 etX,=0,24 respectivement). Nous
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comparons, et 7,. 7, est plus grand quaridiminue. Dans les deux cas,, est trouvé bien

plus petit quer, .

Ty ) Ty
10'® L 10" 4
X,=0.28 : X =024
10"+ 10'%4
— : —
'n : 'n
o " 10" : @ 10"
= €
S el .
210" 210" :
1014 LERLTE G 0| T Ty P FE TR R 0 T T 2 ¥ 109 T T T T \
10° 10° 10 10° 10° 102 10° 10° 10° 10°
t(s) t (s)
@ (b)

Figure 4-6: Flux de germination en fonction du temp pour une solution binaire : (a) fortement sursattée
(X=0,28) — (b) moyennement sursaturée (X0,24)
La verticale en pointillés rouges représente le teps d’'incubation initial

La Figure 4-7 représente les valeurs prisestparet 7, en fonction de la fraction atomique de
soluté initiale. Plus la sursaturation initisg est grande, plus la différence entrget t_, I'est

aussi (avecr, plus grand que, ). Cependant, on peut remarquer gueévolue beaucoup

max
moins vite aveSquet, .. En effet,r, augmente d’environ un ordre de grandeur qugndarie
de 0,23 & 0,29 tandis quge,, varie lui de plus de trois ordres de grandetj[s. est tres sensible
aux variations de sursaturation. Plasvarie au cours du temps (i.§, est grand), moins,,, est
proche der,. Quands, est grand, le flux stationnairg, est également trés grand. Ain(t)
est lui aussi tres élevé alors que<r,. L'état stationnaire du flux n'est jamais attei@eci

résulte en la création de précipités des les petitps. En conséquence, la composition dans la
matrice est tout de suite affectée : la sursatmakbiaisse avec le temps de maniere sensible.

Comme J,, dépend de la sursaturation, celui-ci diminue ati#rs le début de la cinétique. Dans
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les systémes hautement sursaturés, les deux telend@) : J , et exp(— r/t) n’évolue pas sur
les mémes échelles de temps. Tandisexg-7/t) est continu en temps pendant tout le stade de
germination, J., est redéfini & chaque fois que la sursaturatianiuév(i.e. a chaque pas de

temps) comme si un nouveau systéeme était considééhistoire » du systeme est oubliée. Bien

que J,, soit défini comme une constante dans la CNT, dlg en fait beaucoup et des les

premiers temps pour les sursaturations élevées, lgen avant, .

10°

- - TO (S)

104 - —tmax (s)

10°3

10°5

10* . ;
0.22 0.24 0.26 0.28 0.30

Figure 4-7: Evolution du temps d’incubation initiale (courbe en pointillés) et du temps pour lequel lgux de
germination est maximal (courbe en trait plein) erfonction de la sursaturation initiale dans une soltion
réguliere dans un modéle de classes.

V- Conclusion et validité de la CNT dans un modele PSD

Les simulations PSD dans un alliage binaire sontben accord avec la CNT quand la
sursaturation est faible (jusque 10% dans le systtndié ici). Dans ce cas, la composition de la

phase mere reste invariante pendant I'établissechefitix stationnaire.

Quand la sursaturation augmente, la germinatioieages précipités dés le début de la cinétique
affecte la composition de la matrice. La compositie la matrice varie alors pour des temps trés
inférieurs au temps d’incubation. C’est le faitabmsidérer que les fluctuations d’hétérophases, a
la base de CNT, ne sont pas dépendantes du temp®siuplus valide. Comme la conservation
de la matiere n'est pas incluse dans la CNT, dtéerie n'est pas capable de prédire la

germination dans les systemes fortement sursaturés.
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La CNT a été utilisée dans le chapitre 3 de céidsd. Il a été remarqué que, et 7, étaient

décorrélés. La CNT n’est en fait plus valide damsidmbreux cas. Toutefois elle permet toujours
de donner une tendance. C’est pourquoi la CNT secldans le modéle de classes permet de
décrire de facon convenable une cinétique de ptatign. Notons enfin que les valeurs de
I'énergie interfaciale ajustées dans le modélelagses sont proches des valeurs réelles puisque
le régime de coalescence est tres bien reprodog s simulations du chapitre 3. Une autre
discussion que celle concernant le flux de gerranatommunément utilisé dans les théories
classiques pourrait étre abordée. En effet, lalitélde la loi de croissance classique, obtenue a
partir du champ invariant, pourrait étre examing&@&ment en fonction de la sursaturation.
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Chapitre 5: Etude des mécanismes de précipitation dans un alliage
CuAg

Dans le but de confronter notre modéle relatif affét de la taille sur la stabilité
thermodynamique de nano-précipités cohérents (thap)j, nous avons entrepris I'étude d'un
systeme cohérent. L'alliage CuAg a été choisi eadt produire des précipités d’Ag cohérents
avec la matrice de Cu. Dans un premier temps claétrthermique le plus approprié a I'obtention
d’'un systeme démixé composé d’'une fine dispersormpetits précipités riches en Ag au sein
d’'une matrice riche en Cu a été recherché. Lesngitlbas correspondants ont été observés par
microscopie électronique en transmission. Une feistraitement thermique désiré obtenu,
'analyse des nano-précipités riches en Ag par satdmique tomographique permettrait de

corréler leur composition a leur taille.

Dans ce chapitre, nous présentons brievementalliCuAg étudié puis nous décrivons les

différents modes de précipitation observés.

I- Le systeme CuAg

Le systeme CuAg est un systeme a fort désaccoamgdrique puisque les deux phases pures en
Ag et pure en Cu ont un écart a la cohérence &#d.2,e diagramme de phase de I'alliage CuAg
est simple, c’est celui d’'un eutectique sans foionatle phase intermétallique (Figure 5-1). Les
phases riches en Ag et riche en Cu obtenues apésspipation sont de méme structure
cristallographique : cubique a faces centrées.yG&mme correspond donc bien aux hypotheses
du modéle développé dans le chapitre 2. L'écada éohérence important devrait permettre de
rendre compte de I'effet de I'énergie élastiquallidge étudié ici contient 5%pdsAg. Plusieurs
travaux dans la littérature rapportent I'étude decanismes de précipitation dans CuAg pour
différentes teneurs en Ag. Il est souvent mentiogné deux modes de précipitation (hors
spinodale) prennent part dans ce systeme : lapgitatdn homogéne (ou hétérogene) dans la
matrice et la précipitation discontinue aux joitdésgrains. Ce processus particulier sera explicité

plus en détails dans la partie Il de ce chapitreudNne nous intéressons pas ici a la
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décomposition spinodale qui pour notre composifién-5%pdsAg) ne pourrait étre observée
gue pour un recuit & une température inférieur@0Q (Figure 5-1).

_E0,
Weight Percent Copper Cu SApdSAg

0 10 20 30 40 50 60 70 80 S0 100

Temperature °¢

T R RARS RaasEEREEE T

40 60 70 80 %0 " 100
Atomic Percent Copper Cu

Fig. 1 —Calculated stable and metastable equilibria and experimental phase diagram data for the Ag-Cu system. The solid lincs are
the stable equilibria, and the dotted lines are the metastable extensions of the phase boundaries. The dashed line is the T, curve, and
the dot-dashed line is the chemical spinodal.

Figure 5-1: Diagramme de phase de l'alliage CuAg
La ligne bleue en pointillés donne la compositionall’alliage étudié dans ces travaux.

Avant d’entreprendre les observations microstratés de lalliage Cu-5%pdsAg et en
particulier celles d’une microstructure aprées piéation, il convenait de trouver le traitement
thermique le plus approprié. Au vue du diagrammetdese de l'alliage, il faut, pour étre dans la
lacune de miscibilité avec Cu-5%pdsAg, effectuerigillissement thermique a moins de 700°C.
Comme ce sont les premiers stades de la cinétiquseomt visés, et comme le coefficient de
diffusion de I'Ag dans le Cu est d’environ 5¥0m?.s* & 400°C, il a été choisi d’effectuer un
traitement thermique de 2h a 400°C (soit une longedfective de diffusion égale a 50 nm).
Toutes les microstructures présentées dans cetighapnt des micrographies de microscopie
électronique en transmission (MET). Certaines imagent issues danalyse en MET
conventionnelle tandis que dautres sont issuesM#8d analytigue (STEM BF : Scanning
Transmission Electron Microscopy Bright Field etEBT HAADF : Scanning Transmission

Electron Microscopy High angle annular dark field)annexe 3 présente les conditions
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expérimentales de préparation d’échantillons ajug les protocoles expérimentaux d’étude en
MET.

[I- La précipitation discontinue

Le premier traitement de précipitation choisi, 240®°C, a révélé une transformation selon un
mode de précipitation discontinue dans une graadiéepdu matériau. La Figure 5-2 présente une
micrographie STEM HAADF d’'une zone transformée pigcipitation discontinue. Etant donné

gue les micrographies STEM HAADF donnent un comgragesultant des interactions

inélastiques, on parle souvent de contraste lieuaoéro atomique Z, i.e. ce sont les éléments les
plus lourds qui diffusent le plus. Les zones legsptlaires sont les zones enrichies en Ag
(élément le plus « lourd »). De plus, une cartogiyDS (Energy dispersive spectroscopy) de
ce genre de zones confirme I'enrichissement enFAgu(e 5-3). Dans cette partie, nous revenons
sur ce qu’est la précipitation discontinue et tlass ce phénomeéne avec des micrographies

obtenues dans notre matériau.

Figure 5-2: STEM HAADF d’'une zone de I'échantillontransformée par précipitation discontinue ou I'on
observe la ramification de la structure
Cu-5%pdsAg vieilli 2h & 400°C
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Figure 5-3: Cartographie EDS de I’Ag dans la zonendiquée par le carré blanc Figure 5-2
Cu-5%pdsAg vieilli 2h a 400°C

Le phénomeéne de précipitation discontinue [1] est néaction de précipitation hétérogene sur un
joint de grain. Il fait partie des réactions ditdiscontinues. Elles sont une sous-catégorie des
réactions impliquant la migration d’un joint et s@aractérisées par des changements discontinus
dans l'orientation et la composition des phases.chalescence discontinue, la dissolution
discontinue ou encore la « Diffusion induced gra@undary migration » (DGIM) sont d’autres
réactions discontinues. La Figure 5-4 représentg&rsatiquement la morphologie en deux
dimensions d’'un alliage apres précipitation distwd. La phaseg est la phase mére. Suite a la
décomposition de la solution solide sursaturée,amenie bi-phasée est formée via un joint en
mouvement. La structure aprés réaction, est cagstiles deux phaseset p. L'interface en
mouvement entre la solution solide sursaturée grigture cellulaire formée est appelée front de

réaction ou front de transformation (FR).

La précipitation discontinue est un phénomene texistence est connue depuis longtemps. Sa
premiere occurrence dans la littérature est cedleAdeew dans les années 1930 [2]. Cette
transformation est parfois appelée précipitatioltulzere, précipitation aux joints de grains ou
encore précipitation autocatalytique. C’est unexdfarmation de phase qui a de nombreuses
conséquences sur les propriétés et les performaesesiatériaux en raison des modifications de
la microstructure, des compositions et de la stabiles phases. C’est un phénoméne observé
assez frequemment dont la littérature recense ohbreux exemples que ce soit dans des alliages
binaires (CoW, FeZn,...[1]) ou dans des multicompts&IAgCu, CuCrTi,...[1]).
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La morphologie de la structure obtenue aprés pasdagfront de transformation est souvent
lamellaire mais peut aussi étre colonnaire ou jEdtmbulaire. La Figure 5-2 indique que dans
notre cas la structure est colonnaire. En effetsda cas de lamelles, la fraction surfacique de
précipités est directement reliée a la fractiorurofjue. Ici, la fraction surfacique apparente est
bien plus grande que 5%. Au vue du diagramme dseptia I'alliage CuAg (voir Figure 5-1), il
apparait alors impossible que nous soyons en pésda lamelles : la fraction volumique
d’équilibre attendue étant plus faible (~1% a 400°C

X,

GB

Figure 5-4: Schéma d'une structure transformée paprécipitation discontinue [1]
RF : reaction front (front de réaction) — GB : grain boundarie (joint de grains)

Le front de transformation est une interface incehte. Il est important de noter qu’il n'y a pas
de changement dans la cristallographie des phassdapt la précipitation discontinue. Les
interfaces entre la matrice dans le grain transéoetries précipités sont, elles, cohérentes comme
on peut le voir sur la Figure 5-5 (b). Cette demiést une micrographie obtenue en STEM BF.
Les contrastes dans ces micrographies sont invarseies obtenues en STEM HAADF, ainsi
I’Ag apparait foncé et le Cu clair. On remarquecontraste particulier sous forme de franges :
ces franges sont appelées franges de moirés. idattee de franges sombres et claires résulte de
I'interférence entre le réseau cristallographiqueCdi et celui de I'Ag. Ce type de contraste est
une preuve de la précipitation cohérente ou semé@mte qui a lieu dans le matériau. On peut

d’ailleurs remonter au désaccord paramétrique dasreleux phases grace a I'espacement entre
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franges. En effet, ce dernier s’exprime en fonctles distances réticulairely, et d., des deux

réseaux cristallographiques en présence :

_ d Ag d Cu
- dCu (5-1)

(b)

Figure 5-5: STEM BF : Zone transformée par précipiation discontinue (a)- Zoom qui montre la présence
de franges de moirés dans les précipités discontisib)
Cu-5%pdsAg vieilli 2h & 400°C

Le mécanisme de précipitation discontinue est aseamlexe car il combine la germination
hétérogéne sur le joint de grains couplée a saatiogr Il est généralement accepté que la
transformation opére via un phénoméne de diffusians le joint de grains depuis la solution
solide sursaturée jusque la cellule transformédrdm de transformation agit en fait comme un
court-circuit de diffusion. On remarque d’ailleusar la Figure 5-6 qui est une micrographie
STEM HAADF d’'une cellule de précipitation discontanque le joint de grains, agissant comme
le front de transformation, est enrichi en Ag. Hfete l'intensité du signal en HAADF est
directement liée au pourcentage d’Ag. Si on tracerofil d’intensité perpendiculairement au
joint de grains en mouvement (i.e. au front detiéadFR)) (Figure 5-6 (b)), on discerne un pic
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d’intensité au niveau du joint de grains. Ausstdacentration en Ag est plus importante dans le

grain qui n’est pas encore transformé.
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Figure 5-6: STEM HAADF : Cellule transformée par précipitation discontinue (a) — profil d’intensité au
travers du front de transformation selon la flechebleue (b)
FR : Front de réaction
Cu-5%pdsAg vieilli 2h a 400°C

Beaucoup de théories et de modeles ont été déésappropos du phénomene de précipitation
discontinue notamment au sujet de son déclenchestedes mécanismes de croissance des
précipités associés. Cependant, il n'existe aamaht pas de théorie générale sur la
précipitation discontinue. Notamment, aucun cri@acernant les conditions dans lesquelles la
précipitation discontinue se manifeste n’existen®k suite, nous énoncerons néanmoins quels
sont les criteres les plus favorables. Bien qupréipitation discontinue ait été recensée dans
beaucoup d’alliages, seuls des modéles non gloaaex des hypothéses qui ne fonctionnent que

pour des cas particuliers ont été développés.

Deux mécanismes principaux ont été proposés coaeeta déclenchement du phénoméne de
précipitation discontinue.
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Mécanismes
-« Pucker mechanism » - Tu et Turnbull [3]

Dans leur description du phénomeéne, Tu et Turrfoall I'hypothése que le joint de grains est
immobile avant que le processus de germinationrégé@e n'y prenne part. La Figure 5-7 est
une représentation schématique du phénomeéne teliéfire par Tu et Turnbull. Le germe est
formé d'un coté du joint de grains de telle sortgil cpit une interface cohérente (ou semi-
cohérente) d’'un c6té du joint de grains (aotéur la Figure 5-7) et une interface incohérerés tr
mobile de l'autre (coté, sur la Figure 5-7). Une fois le germe créé, I'otédion du joint varie
dans le but de maintenir la relation d'orientatemtre la matrice et le précipité et aussi pour
minimiser I'énergie interfaciale. Pour ce faire, jtént de grains migre le long de linterface
incohérente de grande énergie. Dans cette deseriffiest la création d’un précipité au joint de

grains qui entraine sa migration.

(@) (b)

aq| d2
low [ phase
Ya,s
high
Yap

Figure 5-7: Mécansime de précipitation discontinuselon Tu et Turnbull [3]

- Fournelle et Clark [4]

Dans leur vision du phénoméne de précipitationatioue, Fournelle et Clark considerent que
le joint de grains migre déja avant que la préatph hétérogene n’ait lieu. Ceci n’est possible

que si le mouvement du joint de grains est therenggnt activé. Pendant sa migration, celui-ci
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récolte les atomes de solutés. Dans cette deserjptin’y a pas d’hypothése concernant les
relations d’orientation entre la matrice et lescipiés et la précipitation est une conséquence de
la migration du joint de grains. Elle semble dohesménérale mais elle améne des interrogations
concernant les mécanismes de migration du joirgrdms (voir paragraphe suivant). Ce modele

moins restrictif sur ses hypothéses est plus généra

DIGM [5-7]

La DIGM ou « Diffusion induced grain boundary migpa » est un phénomeéne qui entraine le
mouvement du joint de grains. C’est la diffusios ééomes dans le joint de grains qui conduit a
un changement de sa composition. Ce phénoménamsispcomparé a I'effet Kirkendall mais
dans les joints de grains. Hillert et Purdy [5] observé ce phénoméne dans le systeme Fe-Zn.
Dans leurs expériences, ils ont montré que la sliffu dans le joint de grains mobile était de
quatre ordres de grandeur plus grande que daneimés de grains statiques. Le phénoméne de
DIGM est d'autant plus prononcé que la diffusionjaimt de grains est différente suivant la
nature chimique des atomes constituant le systBmaeombreuses manifestations de la DIGM
ont été répertoriées dans des études sur la gegmpi discontinue. L'étude de la courbure du
joint de grains prouve que celui-ci migre et laidseriére lui les précipités comme on I'a vu dans
la Figure 5-6.

Force motrice pour la réaction de précipitation climtinue et critere de déclenchement

Dans le cas d'un phénomene de précipitation digsuost plusieurs forces motrices peuvent étre
a l'origine de la transformation. Comme la solutsmtide est sursaturée, il est évident qu'il existe
une force motrice chimique. Cependant, une forcdriceoliée a I'énergie de déformation

stockée, et a la réduction de la densité d’énénggefaciale peuvent exister.

De nombreuses suggestions ont été faites concetaantritéres de déclenchement de la
précipitation discontinue, qui rappelons-le, n'pas observée dans toutes les solutions solides
sursaturées. Il a tout d’'abord été pensé qu’urt éckar cohérence minimal entre les deux phases

produites par la réaction était requis. Néanmobes systémes avec un faible désaccord
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paramétrique sont aussi le siege de précipitatimeodtinue. Meyrick [8] a lui proposé un critere
lié a I'énergie du joint de grains. Les atomes adletés ségrégant aux joints de grains, I'énergie
de celui-ci diminue et lui permet de se mouvoirsplacilement et d’« attraper » d’autres atomes
de soluté. La mobilité des joints de grains a Ua nportant dans la précipitation discontinue
(DIGM). C’est pourquoi sa structure a elle ausse unfluence sur le déclenchement du
phénomene. Toutefois le lien entre structure, éaergobilité et diffusion au sein du joint de
grains est difficile a établir. Il n'existe de faticune certitude sur le lien entre la structure du
joint et la germination. Il est habituellement admue la précipitation discontinue a lieu plus
probablement sur les joints de forte désorientafmplus, la précipitation hétérogene le long de
ces joints de grains est aussi liée aux relatidoseditation des précipités avec les joints de

grains.

Morphologie (direction de croissance + espacemantdllaire)

Dans le mécanisme de Fournelle et Clark (voir einay4]), c’est la migration préalable du joint
de grains qui entraine le phénomeéne de précipitaliscontinue. Le joint de grains « balaie » la
solution solide sursaturée en récoltant les atodeesolutés. Dans ce type de description, la
croissance de la structure lamellaire ne peut aleir que dans une seule direction. Les
précipités croissent sur les joints courbés. Cetigrphologie est appelée « single-seam
morphology ». Elle nécessite une température suiffess on considére habituellement T>0,5xT
avec [ la température du solvus, pour que la migrationjaitot soit thermiquement activée.

Notons que c’est le cas dans notre étude puis@ilig4t000 K et T~700K.

Cependant, il a été montré expérimentalement queitrd's morphologies pouvaient étre
observées, notamment celles issues du « S-mechanigtigure 5-8), consécutivement au
« Pucker mechanism » de Tu et Turnbull. La morplielest appelée « double-seam ». Ces
structures sont généralement obtenues quand laétatope est plus faible et quand il est

impossible que la migration du joint de grains iodrmiquement activée.
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Figure 5-8: Précipitation discontinue des deux cdgd'un joint de grain menant a la formation de la
morphologie « double seam »
Cu-12%at.In vieilli 4h & 573K [1]
RF : reaction front (front de transformation) — OGB : original grain boundary (joint de grains initial )

La plupart des observations expérimentales dedeigitation discontinue révelent des structures
lamellaires ou colonnaires non parfaites. L'espas#niamellaire (ou colonnaire) n'est pas
constant, il existe des ramifications, de la glaation... La Figure 5-2 présente d’ailleurs une
structure ramifiée que nous avons observée daliada Cu-5%pdsAg vieilli 2h & 400°C. Ceci
peut en partie étre expliqué par le fait que I&mdints joints de grains présents dans le systeme
ne présentent pas nécessairement la méme strukinse. quand les fronts de transformation se
rejoignent, les précipités de différentes orientati dans la structure s’interceptent. Le front de
transformation courbé entraine aussi alors la iaatibn de la structure. Il a également été
suggéré que I'espacement interlammelaire est lkésairsaturation. Cette idée n’est pas évidente
a valider avec nos différentes micrographies. Hpetefa distance entre précipités n’est pas
facilement mesurable car nos clichés corresponelefait a des projections en 2D des colonnes
d’Ag. Comme on peut le constater sur la Figure &Zigure 5-5 et la Figure 5-9, la distance
entre les colonnes de précipités ainsi que leusggar varient selon le joint de grains siege de la
réaction de précipitation discontinue. Aussi latatise entre colonnes apparente (du fait de la
projection 2D), dépend de l'orientation du graire.(il'angle d'observation) ainsi que des

variations d’épaisseur de I'échantillon.

104



La Figure 5-9 montre une zone de I'échantillon gs&¢ en STEM BF ou plusieurs cellules de
précipitation discontinue se sont rejointes. Laubelcentrale (zone 1 sur la Figure 5-9) croit vers
le bas (on voit le joint de grains). Il est vrais#able que les cellules de gauche (zone 2 sur la
Figure 5-9) et de droite (zone 3 sur la Figure B1@yiennent de la droite et de la gauche et ont

intercepté la cellule centrale.

Figure 5-9: STEM BF : Cellule de précipitation disontinue migrant vers le bas (zone 1). Les joints de
grains sur la gauche (zone 2) et sur la droite (zer3) de la structure sont d’autres cellules de préatation
discontinue ayant interceptées la cellule centrale.
Cu-5%pdsAg vieilli 2h a 400°C

Effet d’'une déformation

Hamana et Choutri [9] ont montré qu’une déformatéalable du matériau pouvait réduire
considérablement le phénoméne de précipitatiorodiswe. En effet, cette déformation induit
des défauts (dislocations) dans le matériau quiiedeent alors des sites potentiels de
germination hétérogene. Dans ce contexte, noussagtéformé notre matériau par laminage a

bY

froid (déformation a 63%) préalablement au vieskisent thermique de 30’ a 430°C.
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La Figure 5-10 présente une image caractéristigeelad microstructure obtenue (STEM
HAADF). Contrairement a ce qui était attendu, letériau est completement transformé par

précipitation discontinue.

Figure 5-10: STEM HAADF : matériau complétement transformé par précipitation discontinue
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C a la suite d’un lammnage a froid

La déformation appliguée au matériau préalableraesun vieillissement thermique semble avoir
favorisé le mouvement des joints de grains. A lacdomotrice chimique de transformation,

s’ajoute une force motrice de recristallisation @ué trop grande déformation appliquée. Le
phénomene de recristallisation dynamique dans raatsese traduit par le passage du front de

transformation discontinue.

D’autres traitements thermiques ont été testés faworiser la précipitation homogéne de I'Ag.
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- La précipitation continue

Dans cette partie, nous montrons dans quelles womslila précipitation continue est observée
gu’il s’agisse de précipitation homogéne ou héténeg Le résumé des observations

microstructurales est donné en partie V.

1) Précipitation hétérogene
L’échantillon vieilli 30" a 430°C présente de laépipitation sur les dislocations (micrographie
STEM HAADF, Figure 5-11). Ces dislocations semblegelement enrichies en Ag. La Figure 5-
12 présente, elle, une image en MET conventionaeke des particules d’Ag le long d’un joint
de grains. Les particules d’Ag sont beaucoup pligssgs que celles dans la matrice. Les
particules le long du joint de grains ont une ¢ailbisine de 30 nm tandis que celles dans la

matrice ont un diameétre de 5 nm ou moins.

Figure 5-11: STEM HAADF : réseau de dislocations précipitation de I'’Ag sur certaines des dislocatioa
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C
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Figure 5-12: MET conventionnelle — Particules d’Ade long d’un joint de grains.
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C

2) Précipitation homogene cohérente
En fonction du vieillissement thermique appliqués grécipités homogénes et cohérents avec la

matrice ont pu étre produits.

Dans les micrographies présentées dans cette ,pbatsiezones observées enrichies en Ag
correspondent a des précipités cohérents comnteskant les clichés de diffraction. Le cliché de
diffraction (Figure 5-13 (a)) relatif a la zone peé@tée sur la Figure 5-13 (b) révele la présence de
doubles taches. Les taches les plus proches dreceéntcliché correspondent a I'Ag dont le
parametre de mailleafg=0,406 nm) est plus grand que celui du @g,£0,361 nm). Il est
d’ailleurs possible de retrouver I'écart paraméteigentre les deux phases en calculant la
différence entre les distances des taches corrdapbrau Cu et celles correspondant a I'Ag.

Grace a la Figure 5-13 (a), on retrouve :

d,, (Cu) - d,,,(Ag)
d,, (Cu)

= 016+ 003 (5.2)

On retrouve le bon désaccord a la cohérence.
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La Figure 5-13 (b) représente une micrographieratgeen MET HR d’un précipité cohérent. On
discerne les contrastes en moirés sur les prézigltést méme possible de discerner les plans
atomiques dans chaque frange de moirés.

(@) (b)

Figure 5-13: (a) Cliché de diffraction B = [111] les fleches blanches pointent les taches liéelsfa— (b)

MET HR, franges de moirés
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C

En fonction de la température et du temps du traite thermique réalisé, des précipités plus ou

moins gros et en plus ou moins grand nombre ordlEtérves.

i) « Gros » précipités
Les précipités les plus gros ont été obtenus peux traitements thermiques : 2h a 400°C et 30’
a430°C.

Etat 1:2h a 400 °C

Des précipités formés de maniére continue ont puiéentifiés dans certains grains (Figure 5-

14, STEM HAADF) alors que d'autres grains révélene transformation discontinue. Les

particules qui nous intéressent ici sont clairgso@titées par des fleches rouges. Les autres objets
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de contraste sombre et plus gros sont probabledesntparticules créées par la préparation
d’échantillon, possiblement des oxydes.

Les plus petites particules sont riches en Ag audwcontraste des micrographies (claires). Elles
ne sont pas trés nombreuses et présentent un cayopris entre 10 et 15 nm. Grace a leur
nombre et en extrapolant I'épaisseur de I'échamtjlbn peut estimer que leur densité volumique
dans ce grain vaut environ?@ 5.10° précipités.r.

Figure 5-14: STEM HAADF : Précipités riches en Agfointés par les fleches rouges)
Cu-5%pdsAg vieilli 2h & 400°C

La Figure 5-15 présente une micrographie STEM BFuhe de ces particules.
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Figure 5-15: STEM BF Précipité riche en Ag : les mioés sont témoins de la précipitation cohérente ou

semi-cohérente
Cu-5%pdsAg vieilli 2h a 400°C

Comme dans les précipités discontinus, on retralege franges de moirés dans les précipités
cohérents, témoins de la différence de parametraaiée entre la matrice et les précipités. Bien
évidemment, la distance interfranges dépend defitation cristallographique du matériau. Si le
matériau est orienté selon un axe de zone [0Cd Hikances réticulaires entre les plans (220) du
Cu et de I'Ag respectivement sont égales a 0,181et nm ce qui donne une distance interfrange
de 1,2 nm. Nous avons pu mesurer grace a la Fig@feune distance interfranges valant4,1

0,1 nm.

Les précipités n'ont pas une forme sphérique réwélae anisotropie élastique ou d’interface.
Piyawit et al. [10] ont observé par MET dans l'alliage Cu-7pds%4RA@5pds%Zr que les

précipités riches en Ag étaient facettés selopless d’habitat {111}. lls seraient donc de forme
tétraédrique. Pendant la croissance des précipités, dislocations s’arrangent le long de
l'interface pour accommoder les deux réseaux dirfanous en avons également observe, voir
paragraphe suivant). Il semblerait que les préspittans nos échantillons ne soient pas

sphériques mais également tétraédriques avecdes faientées selon les plans {111}.
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Etat2:30"a 430 °C

La Figure 5-16 présente une micrographie de I'éiltam vieilli 30’ a 430°C en MET orienté
selon I'axe de zone [001]. Le cliché de microscap@ntre de nombreux contrastes complexes a
interpréter, notamment des objets orientés suikentirections <110> (fleches blanches sur la
Figure 5-16). Une analyse en STEM HR n’a pas péleéva présence de zones GP (Guinier-
Preston). On ne peut donc pas assimiler les coasrasdes zones du matériau enrichies en Ag. Il
pourrait donc s’agir de dégats liés a la prépamatle I'échantillon (amincissement ionique).
Néanmoins, dans le cas ou les particules sera@npetites, la densité électronique récoltée pour
I’Ag est peut-étre trop faible par rapport a I'é&gsaur de I'échantillon. Des particules enrichies en

Ag sont peut-étre quand méme présentes dans I'élbian

220,

220,,
ol
=0 ¥

« 9
»
2-20cu 500, 220,
. . .

() (b)

Figure 5-16: Cliché de diffraction — B=[001] (a) -MET conventionnel (b)
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C

La Figure 5-17 présente une micrographie en METveotionnelle d’'une autre zone de
I’échantillon ou I'on discerne des précipités samitérents présentant des franges de Moirés. Ces

précipités sont plus gros.
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Figure 5-17: MET conventionnel révélant des précipés présentant des franges de Moirés
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C

Un traitement de I'image permet de révéler la présale dislocations d’accommodation le long
de la surface de ces précipités (Figure 5-18).dldonc une relaxation de I'énergie élastique via
ces dislocations. Plusieurs formes de précipitésttin détectées dans I'échantillon qui peuvent
correspondre a des projections 2D de tétraédrgsrd-b-19 (a)). Cependant des précipités sous
forme de plaquettes ont également été observésré-t319 (b)). Encore une fois, il semble que

les précipités riches en Ag s’orientent selon desctions préférentielles.

113



Figure 5-18: Filtrage d'une image STEM BF (insert en bas a gaua révélant la présence de dislocatior
d’accommodation autour d’un précipité. Les cercledblancs entourent quelque unes de ces dislocations.
Cu-5%pdsAg vieilli 30" a 430°C
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(@) (b)

Figure 5-19: STEM HAADF : Précipité riches en Ag
Cu-5%pdsAg vieilli 30’ & 430°C

Nous avons pu évaluer la densité volumique de pitési : Nv~16° m® + 5.10° m?>.

L’incertitude vient du fait que I'épaisseur de hémtillon soit mal connue.

Des observations en FIM 3D (Field lon Microscopyj été réalisées sur cet échantillon (vieilli
30’ a 430°C) mais n'ont pas révélés la présenceréeipités quels que soient les gaz utilisés ou

les températures d’'analyse. Il peut y avoir delplieations a ce résultat :

- il n’y avait pas de précipité dans I'échantillonafysé (densité volumique de précipités
trop faible)
- la différence de champ d’évaporation entre I’Adee€Cu est trop faible ce qui entraine un

trés faible contraste a I'image entre 'Ag et le Cu

Nous avons également réalisé des analyses en S#W¢SAtomique Tomographique) sur ce
méme échantillon. Elles n’ont toutefois révélé auptécipité sphérique. Ceci est peut-étre lié a

la faible densité volumique de précipités danshiatillon.
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Dans le but de pouvoir analyser des précipités pddiss par SAT, et donc en densité volumique
supérieure, un autre vieillissement thermique a°@3@our une durée plus courte (15') a été

étudié.

ii) « Petits » précipités

Etat 3:15 a 430 °C

Quelques zones transformées par précipitation disee ont été observées pour cet état.

Cependant, la précipitation homogéne est majceitair

La Figure 5-20 (b) présente un cliché de microseaphnventionnelle de I'échantillon vieilli 15’

a 430°C. On remarque des contrastes avec la forpigue en « grain de café », témoin d’'un
précipité cohérent ou semi-cohérent. La zone somdpeésente la zone ou cela diffracte et la
ligne plus claire au milieu est la zone de nonrdiffion. Ceci est lié a la distorsion du réseau

cristallin en raison de la différence de parameéé&enaille.

La Figure 5-21 présente un cliché STEM HAADF. Denboeuses particules (sombres en champ
clair et claires en champ sombre) sont visiblesesEtorrespondent a des précipités semi-
cohérents d’Ag au sein de la matrice de Cu (Figu22). Encore une fois, on distingue la
présence de Moirés. La densité volumique de ptésigieut étre évaluée a 41i0n>. Cette
densité volumique est encore bien faible pour gargo’un précipité soit intercepté lors d'une
analyse en SAT. Les analyses effectuées avec tmthmique n'ont en effet pas révélée la

présence de précipités.
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(a) (b)

Figure 5-20: (a) Cliché de diffraction -B = [_11]]— (b) MET conventionnel, les plus gros précipitésost
pointés par une fléche blanche.
Cu-5%pdsAg vieilli 15" a 430°C

Figure 5-21: STEM HAADF : les cercles noirs entougnt certains des précipités présents
Cu-5%pdsAg vieilli 15’ a 430°C
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(@) (b)

Figure 5-22: STEM BF (a) et HAADF (b) : précipitésriche en Ag
Cu-5%pdsAg vieilli 15" a 430°C

IV- Conclusion sur la compétition entre précipitation lomogéne et précipitation discontinue

dans l'alliage Cu-5%pdsAg

Le but de ce chapitre était d’identifier le vieement thermique conduisant a la précipitation

continue de particules finement dispersées. Unsitdexolumique assez élevée de particules (

>10?m?®) était une condition nécessaire & I'étude en saatdenique tomographique. Les
observations microstructurales des différents giatsmicroscopie électronique en transmission
résumeées dans le tableau 1, révélent gu'aucuerreiit thermique n’est optimal. Plus de détails

sont donneés ci-apres.
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Tableau 1 : Récapitulatif des observations microstrcturales concernant la précipitation homogéne et

discontinue dans I'alliage Cu-5%pdsAg

4: Laminage a
Etat 1:2ha400°C 2:30"a430°C 3:15'a430°CG froid + 30" a
430°C

Précipitation
homogéne

Rayon des
o 10-15 10-15 3-5
précipités (nm)

Densité
volumique de ~107° ~10°° ~10%

précipités (m-3)

Précipitation
discontinue | 30% 0% < % ) )

(% transformé)

La précipitation cohérente aprés 2h a 400°C n'ajée&étres peu observée dans cet échantillon en
comparaison de la précipitation discontinue. Il Blemait que la force motrice chimique
disponible a la réaction de précipitation homogéaeoit pas suffisante en comparaison du colt
énergétique de la formation de germes. De nombiraaraux reportés dans la littérature traitent
de la précipitation homogéne et discontinue dansgCDans les alliages Cu-6%pdsAg, a 450°C
[11] ou encore Cu-7%pdsAg a 400°C [12] aux tempeeat étudiées, la précipitation discontinue
est presque toujours présente. Les alliages plsatsués en Ag apparaissent eux moins propices
a la précipitation discontinue. La barriere de deation étant plus faible dans un alliage
fortement sursaturé, la création de germes homesgesteplus facile. Comme dans notre cas, il
nous est impossible de changer la composition akatje, nous avons décidé d’effectuer des
recuits a d’autres températures. Nous avons aléddél deffectuer des vieillissements
thermiques moins long mais a plus haute températuwe permettre une diffusion en volume de
I’Ag plus importante.

La température de 430°C pour le vieilissement rtigne semble plus propice a de la
précipitation homogéne que celui a 400°C. Néanmdénglensité volumique de précipités
présents dans le matériau est faible et la tadle précipités est assez importante suggérant
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gu’apres 30’ le systeme ait déja atteint le stadleahlescence. En étudiant des temps plus courts,
on peut alors s’'attendre a analyser des précipitésspetits et en plus grand nombre. Nous avons
donc décidé d'effectuer un nouveau traitement tiggrena la méme température mais sur une

durée plus courte (15’) pour atteindre un stadérantr de la cinétique.

Des précipités plus petits et en plus grand norabn¢ présents dans le matériau pour un recuit
de 15 a 430°C. Ceci confirme que pour 30’ de liggkment, le matériau est déja au stade de
coalescence. D’ailleurs si on estime sa fractiolumaque de précipités, elle est autour de 1%.
Néanmoins, la densité de précipités par unité dienv® est encore assez faible pour une étude

chimique en sonde atomique tomographique.

Dans le but de supprimer la précipitation discargirdes €léments sont parfois ajoutés a l'alliage
(CuAgZr par exemple). En fonction de la températirevieillissement thermique, le phénomene
peut aussi s’amoindrir. Néanmoins, il n'existe aweuegle établie et les mécanismes de
précipitation discontinue sont a étudier au cascgaarpour les différents alliages. Les analyses
effectuées ici couplées aux données de la litteggitouvent que les précipités d’Ag obtenus par
précipitation continue ont tendance a se face®eur étre en présence de précipités sphériques, il
serait nécessaire d'étre dans les tous premiemdesstale la cinétigue de précipitation.

Malheureusement, les conditions expérimentales elarsont difficiles a identifier.
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Conclusions et perspectives

Cette thése s’est focalisée sur la thermodyname&uka cinétigue de précipitation dans les
alliages binaires et multicomposants. Des modéleséniques ont été développés pour
comprendre les résultats expérimentaux de laditiée et rendre compte des compositions dans
les précipités mais aussi pour la compréhensionndésanismes physigues sous-jacents au
phénomene de précipitation. Les limites de la tleédassique de la germination en fonction de
la sursaturation ont été abordées. Une analyseostiacturale d’'un systeme modele, l'alliage

Cu-5%pdsAg, a été menée.

La prise en compte de termes énergétiques suppliéimesn) notamment relatifs aux interfaces,
dans I'écriture de I'enthalpie libre totale d’'uns®me bi-phasé, permet de rendre compte de
I'effet de taille sur la concentration de nano-jjp#és cohérents avec la matrice. Avec une
expression simple de I'enthalpie libre des phaseprésence (modeéle de solution réguliére), en
étudiant uniquement la stabilité thermodynamiquesgistéme considéré (pas de cinétique), on
peut montrer que les termes d’énergie interfac{pl®portionnelle au carré du gradient de
composition) et d’énergie élastique de cohérentenos influence sensible sur les concentrations
en atomes de solutés des précipités. Plus la ctasti&nergie interfaciale est grande, plus les
précipités s’appauvrissent en solutés dans lesiprenstades de la cinétique. L'écart a la
cohérence entre les deux phases pures influe tuastomposition des précipités quelque soit
leur taille : ils sont moins concentrés quand Isadéord paramétrique entre les deux constituants
dans leur état pur augmente. Le modele dévelopgdéaappliqué a l'alliage FeCr ou la
comparaison modele/expérience montre un bon ac€aranodele est évidemment contraint par
toutes ses hypothéses tres simples. Entre autrespdéle pourrait bien sar étre développé avec
des modéles d’enthalpies libres allant bien au-dielda solution réguliere. L'expression de
I'énergie élastique utilisée pourrait étre moimaiste et prendre en compte par exemple le fait
que la particule est déformable, que I'énergietigjas est anisotrope... Le fait que le systeme
soit considéré monodisperse est également une liggmtforte de ce modéle. Néanmoins, en

faisant le lien avec les théories non classiquagedaination, ce modele pourrait étre appréhendé

122



comme un modéle traitant de la stabilité thermodygae d’'une unique particule entourée d’'une
matrice et prenant en compte la conservation denddiére. Un point essentiel dans la
confirmation de la force de cette approche seraitleurs I'établissement de ce lien et la
validation des analogies entre ces approches. Hefimodele pourrait étre confronté a d’autres

résultats expérimentaux comme ceux disponibles lgagystéme AlAg par exemple.

La modélisation de la cinétique de précipitatiomdées multicomposants via un modeéle de
classes type Kampman-Wagner, tenant compte dedagmspde flux et de la courbure des
nappes d’énergie libre, apporte de nombreusesniafitons concernant les propriétés de la phase
précipitée (densité volumique, fraction volumiqukstribution de taille des précipités). La
confrontation a I'expérience dans les superalliagedeles a base Ni est trés convaincante. Les
différents stades de la cinétique, germinationissemce et coalescence, peuvent étre identifiés en
analysant les informations délivrées par le modeés phénomeéenes multiples et compétitifs
ayant lieu dans les systemes multicomposants eatraune évolution temporelle atypique des
compositions dans les précipités. L'allure des loesird’enthalpie libre ainsi que la mobilité des
especes chimiques en présence déterminent les rehemitiques de précipitation notamment
concernant la dynamique d’évolution de la compositdlans les précipités. Ces dernieres ne
suivent pas les conodes d'équilibre. La majeurespmstive liée a cette étude concerne
I'approfondissement de la description des cheminétiques de compositions qui se révelent
complexes dans les multicomposants. L'énergie fat&le a un impact tres important sur la
cinétique. Sa variation affecte particulieremest $éades de germination et de croissance pure.
L’outil développé dans cette thése s’avere tresgauit pour simuler la cinétique de précipitation
dans les alliages multicomposants faiblement sumésit Sa contrainte essentielle étant la

disponibilité des bases de données thermodynamiques

Le premier stade d’'une réaction de précipitatiangérmination, est le stade le plus difficile a
modéliser et a étudier expérimentalement. Les dignde validité de la théorie classique de la
germination en fonction de la sursaturation ont étédiées. Plus spécifiguement, le temps

d’incubation, temps nécessaire a un germe pouir sierta zone de Zeldovich ou encore temps
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nécessaire a I'établissement de flux de germinatiationnaire, a été examiné. Bien qu’apportant
la bonne tendance, le flux de germination classigjast plus valide pour les solutions solides
trop sursaturées. Ce sont en fait les hypothesesréstrictives de la théorie qui ne sont plus
valables. Considérer que la sursaturation dansataaa est constante n’est plus correct dans ces
conditions. La conservation de la matiere n’esteéfat pas prise en compte. Or elle affecte
largement la force motrice de germination. Une tigéprenant en compte la variation de la

composition dans la matrice, par exemple pourystemes confinés, serait a développer.

Finalement, la caractérisation microstructuralendalliage Cu-5%pds Ag a été menée par
microscopie électronique en transmission. Les @iffts traitements thermiques appliqués ont
révélé deux modes de transformation par précipiatcontinue et discontinue. L'importance de

chacun des modes dépend du temps et de la tenmeédaturaitement thermique. Bien que la

sursaturation soit plus faible a plus haute tempeggaet donc la force motrice plus faible, il

semble que la précipitation continue soit favorigtece pour un temps de traitement thermique
donnant une longueur de diffusion plus faible. he&canismes complexes ayant lieu lors d’'une
transformation discontinue sont a étudier pouergdar exemple la température a la mobilité des
joints de grains dans le systeme CuAg en particulans le but de corréler les observations
expérimentales a la théorie, un modéle de simulationérique couplant précipitation homogeéene

et discontinue pourrait étre développé.
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Annexe 1: Effet Gibbs-Thomson - Détermination des compositions

interfaciales dans un binaire

Dans le but de déterminer les compositions a Ffate d’'un précipité de taill®, nous faisons

I'hypothese que l'interface matrice/précipitésasequilibre local. On peut alors écrire :

we (xg,P)=uf (x£.P?) (AL-1)
aveci=AB, u™* et X”# respectivement le potentiel chimique et la fractadomique de i

dansa,, P*# la pression dans chacune des phaBésest la pression du diagramme de phase.
En faisant I'nypothese de I'équilibre mécaniquéradrface, on a :

P
PP =P +Ey (A1-2)

avecy I'énergie interfaciale.

En considérant que les concentrations de partaitréd de l'interface sont proches de celles

d’équilibre, on peut effectuer un développementtérau premier ordre des potentiels chimiques

de (A1-1) autour des compositions d'équilib¥g* :

pe(xe,P7)= e (ig,pa)J,(‘:xLig o (xo-x2) AL3)
et )
R DL e 3 B ) RS
Par définition :
%gxﬂ:xw =V’ (AL5)
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avecV.” le volume molaire partiel de I'élément i.
De plus, par définition, I'équilibre local a undérface planaire se traduit par :

pe(Xg.Po)= uf (X2, P7) (A1-6)

En utilisant les équations (A1-2-6), dans (Al-1),e0:

a

04,
0Xg

a \Va a|
(XB _XB) af([g

R (A1-7)

Xa_xa pa x/? Xl? pe

On multiplie (A1-7) parX” et on somme sur les deux éléments du systéeme :

2 X ZQB — (X -x)= 2%t 252 ngxglpa( §-x¢)s R zygﬂ (AL-8)
La relation de Gibbs-Duhem nous donne :
X =0 "
(A1-8) devient alors :

De plus, la relation de Gibbs-Duhem donne également

o O
X == =0
;B: X ¢ (A1-11)

Xa_xa pa
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Ainsi en soustrayant (A1-11) & (A1-10),on a :

\Va Y a a:uia a Y a)— Y Zﬂﬁ

Par définition (potentiels chimiques de diffusioh])| les potentiels chimiques sont lies a
I'enthalpie libre molaire par :

e a_ 0Gy
Hg = Hp = axg (A1-13)

donc:

Opy _Ouy _09°Gq

oXZ oXZ  oxe’ (AL-14)

a 2~a a
En rempla(;antaﬂ'f] par 9 Grg + a,u,; dans (A1-12) on peut écrire :
0Xg ox2® 0Xg
s wa\OHL o). (w5 wa) 0°GL Ul - 5 2NF
X7 = X3 A Xg = Xg )+ (X§ - Xg mr A XE - XE )= X
(e -] (oo - ) 25 2 o - )= 2 -
En utilisant le fait quex? =1- X7 et queX? =1-XZ,ona:
o o\ o). (w5 wa) 0°GL . OUl - 5 2N°
Xg = X85 F2h Xg = Xg )+ (X§ - Xg mr A XE - XE)=D X
(e -] (e ) 25 2 o - )= 2 -
Par définition :
KA P =\ P
o m (A1-17)



En simplifiant (A1-16) et en utilisant (A1-17), greut exprimer la concentration en élément B
dans la phasa en fonction des concentrations d’équilibre, dedi@ie interfaciale, du volume

molaire de la phag& du rayon du précipité et du hessien de I'entledipre molaire :

R()? 5-Xg )azi”; (A1-18)

X§=Xg P*
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Annexe 2 : Effet Gibbs-Thomson - Détermination des compositions

interfaciales dans un binaire dilué avec la phase B pure en B

Dans le but de déterminer les compositions a Fate d'un précipité de taille nous faisons

I'hypothese que l'interface matrice/précipitésasequilibre local. On peut alors écrire :

e (xg,P)=wf (x4, P?) (B1-1)
aveci=AB, u™* et X”# respectivement le potentiel chimique et la fractadomique de i

dansa,, P*# la pression dans chacune des phaBésest la pression du diagramme de phase.

En faisant I'hnypothese de I'équilibre mécaniquéradrface, on a :

pr=pe+2/

; (B1-2)

avecy I'énergie interfaciale.

On considére ici que A est insoluble dans B etBjest trés peu soluble dans A. Ainsi la solution

solide considérée est diluée et la phasst pure en B. Il n'a pas de déviation de la caitjom
des précipités par rapport a celle d’équilibre daukl a 'effet Gibbs-ThomsonX% = X# =1,

avec X# la composition d’équilibre de B dafis Ainsi, on peut écrire :

H (X8 PP )= i (x5, P )+ 2 ©19

Comme on consideéere une solution réguliére, on kgt :

us(xs.P7)=cg +afi-xgJ +RTIn(x) (B1-4

et
pE(x£,P7)=G¢ (B1-5)
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ou G, (J.mol') est I'enthalpie libre molaire du corps pur Q=N,Ze (J.mol') avec
+ : , : : . :

E=Epg —EanT fep I'énergie d’'ordre (J). Leg, sont les énergies d'interactions de paires entre
2 !

atomes de natureet j. N, est le nombre d’Avogadro (mdl et Z la coordinence du systéme.

R est la constante des gaz parfaits (Jol) et Test la température (K).

En combinant les équations (B1-1-5) on obtient :

Gg+Q(1—Xg)2+RTIn(X§):G§+% (B1-6)

Soit :

Gg—Gé]‘%:_Q(l‘XS)Z‘RTm(XS) (B1-7)

Comme on considere une solution dilugg, <<1, on peut alors réécrire I'équation (B1-7) :

(B1-8)

- a_gh -
X = exqf -~ @8 =L ~2W, T
RT

De la méme fagon que l'on a éciktg (Eqg. (B1-9)), on peut aussi déterminer la compmsit

d’équilibre dans la phase XZ en considérant une interface planaire (pas deession) :

_ -Q+Gj -G}
X§ = exp{—%} (B1-9)

En combinant les équations (B1-8) et (B1-9), ont getire :

_ 2N,
Xg =X expg —=—m0
B B F( RT ) (B1-10)
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Annexe 3 : Préparation des échantillons et conditions d’analyses pour

la Microscopie Electronique en Transmission

Traitements thermiques

Les matériaux Cu-5%pdsAg (commerciaux) ont été hygméisés a 800°C pendant 2h sous

atmosphere d’Ag puis trempés a 'eau.

Les differents traitements thermiques de précipmaf2h a 400°C, 30" & 430°C et 15" a 430°C)
ont éte effectués sous atmosphere d’Ag et suivisedtrempe a I'eau.

Echantillons pour la microscopie électronigue emsmission (MET)

Les échantillons pour le MET ont été préparés érpde disques carrotés de 3mm de diametre.
lIs ont été polis mécaniquement jusqu’a une épaisse ~18Qm. Puis deux étapes successives

ont suivis afin d'affiner encore le matériau :

- amincissement électrolytique avec le Tenupol-5 ttaes (arrét avant la formation du
trou)
Electrolyte : 2/3 méthanol (C)@)+ 1/3 acide nitrique (HN¢§)
Condition : V=12 V, T=-30°C

- usinage ionique pour percer I'échantillon avec Il (Precision lon Poloshing System)
de Gatan
Température ambiante
3 tours par minute

Angle d’attaque : de 5° a 2° par série de 30 a ithites

Energie du faisceau : de 5 keV a 3 keV par sérig0d& 15 minutes

Les échantillons ont été caractérisés par micraeco@lectronigue en transmission

conventionnelle avec un microscope JEOL ARM 200Fp&t microscopie €électronique en
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transmission a balayage analytique (STEM) avec émen microscope fonctionnant avec une

tension d’accélération de 200kV.
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