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INTRODUCTION

INTRODUCTION

En tant que classe de matériaux, les intermétalliques présentent certaines propriétés
spécifiques (i.e. les caractéristiques mécaniques rapportées a la densité) trés intéressantes,
notamment pour remplacer les superalliages utilis€és en aéronautique dans les applications a
hautes températures. Si I’utilité¢ de ces mélanges de deux métaux en une seule phase ordonnée
n’est plus a démontrer, leur fabrication et leur maitrise sont restées purement empiriques
jusqu’a la révolution industrielle : I’expérience du métallurgiste devant suffire a faire aboutir
le mélange, en proportions aléatoires, des métaux envisagés. Ainsi, les composés ordonnés
n’étaient pas différenciés des solutions solides non-ordonnées obtenues par la méme voie. Les
nouveaux domaines d’application comme [’aéronautique, gourmands en alliages a fort
potentiel, ont ouvert la voie a une profusion de travaux de recherche sur cette classe de

matériaux, dans I’entre-deux-guerres puis a partir des années 50.

Les alliages fer-aluminium (B2), contenant entre 34 et 52 % at. d’aluminium, ont été
découverts en 1932 [1]. En plus des propriétés communes aux autres intermétalliques (point
de fusion élevé, bonne tenue mécanique jusqu’aux températures intermédiaires...) les alliages
fer-aluminium possédent des avantages particuliers : matiéres premiéres moins colteuses,
faible densité, excellente résistance a la corrosion méme en milieu agressif. C’est pour cette
derniére caractéristique et pour leur bonne transparence aux neutrons qu’ils ont tout d’abord
été abondamment étudiés dans les années 60 [2-5], en vue d’applications dans 1’industrie
nucléaire. Dans le cadre de ces premiers travaux d’envergure sur les fer-aluminium, les
caractérisations systématiques ont permis de faire émerger une composition particuliére [6],
FeAl40 ordonné B2, comme présentant le meilleur compromis du point de vue des propriétés
mécaniques. C’est a cette époque d’ailleurs que 1’anomalie de la limite d’¢lasticité (i.e. son
augmentation lorsque la température croit) de cet alliage a 40 % at. d’aluminium a ét¢ mise en

, . .. . . . ’ . I 7 : -2 -1
évidence [2] par le biais d’essais de traction a vitesse de déformation €levée (environ 107s™)

Cependant, la fragilit¢ excessive des alliages intermétalliques FeAl ainsi que leur
mauvaise tenue au fluage ont porté un coup d’arrét aux études qui leur étaient consacrées. Les
travaux de recherche sur les alliages FeAl furent relancés début au milieu des années 80
lorsque Crimp et Vedula [7] mirent en évidence ’effet bénéfique du dopage en bore sur le
comportement a la rupture a température ambiante : d’intergranulaire fragile le mode de
rupture aprés dopage en bore devient intragranulaire par clivage avec un gain effectif
d’allongement a la rupture. Cet effet couplé a une élaboration par métallurgie des poudres a

permis, au cours des années 90, d’obtenir des alliages industriellement intéressants [§].
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INTRODUCTION

L’alliage FeAl40 Grade 3 ¢élaboré au CEA Grenoble [8] présente par exemple une rigidité
spécifique et une résistance spécifique, 4 I’ambiante, d’environ 180 (MPa/g.cm™)"? et 190
MPa/g.cm™ respectivement. A titre de comparaison, ces grandeurs caractéristiques valent 170
(MPa/g.cm™)"? et 110 MPa/g.cm™ pour le superalliage IN 100.

Les alliages FeAl sont bien loin d’étre les seuls intermétalliques de la famille des
aluminiures a avoir été étudiés. En effet, les alliages nickel-aluminium ont été I’objet des
travaux les plus nombreux, en particulier le composé Ni3zAl (L1,) Bien qu’il fasse preuve des
mémes inconvénients que FeAl, grande fragilité a I’ambiante et tenue médiocre au fluage,
NiAl (B2) a aussi largement été étudié. A son crédit il faut mettre la relative facilité avec
laquelle il peut étre élaboré par les technologies conventionnelles [9]. Si jusque 1a les études
portaient essentiellement, pour les aluminiures, sur des alliages intermétalliques binaires,
I’addition d’un troisiéme élément de transition commenga d’€tre envisagée dans les années 90
[10, 11]. L’idée émerge alors [12, 13] d’essayer d’améliorer les caractéristiques des alliages
FeAl (resp. NiAl) par I’ajout de nickel (resp. de fer) en les hybridant a celles de 1’alliage NiAl

(resp. FeAl) Le but est alors d’obtenir un matériau :

- plus résistant a haute température, et en particulier avec des propriétés mécaniques

plus stables en fonction de la température

- moins sensible au durcissement lacunaire, source de colts importants en traitements

thermiques d’élimination des lacunes.

En ce qui concerne les alliages FeAl, 1’addition de nickel doit rester faible, quelques %
atomiques, afin de ne pas augmenter notablement le colt des mati¢res premieres. Bien
qu’initiée au milieu des années 90, cette volonté de construire un pont entre NiAl et FeAl a
donné lieu a un nombre restreint de travaux concernant I’évolution des propriétés mécaniques

(limite d’¢lasticité par exemple) en fonction de la teneur en nickel et de la température.

Cette ¢tude a été initiée en ayant a I’esprit de lier ces deux parameétres, température et
teneur en nickel, lors de la caractérisation des propriétés mécaniques et microstructurales
d’alliages FeAl40. Les objectifs principaux de cette étude ont consisté a chercher a améliorer
la tenue mécanique de I’alliage, a ’ambiante comme a haute température, et d’apporter des

¢léments a la compréhension des mécanismes microscopiques qui gouvernent ces propriétes.
Le travail que nous présentons est découpé en cinq chapitres.

Le premier consiste en une synthése bibliographique des connaissances sur les deux
types d’alliages binaires et des premicres études sur les alliages ternaires de type FeAINi riche

en fer. De plus, il en dessine le contexte.
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INTRODUCTION

Le deuxiéme chapitre est I’occasion d’exposer les données de base concernant les

matériaux et les techniques expérimentales.

Les deux chapitres suivants sont entierement dédiés aux résultats obtenus. Deux

échelles de caractérisation sont utilisées.

Au cours du troisiéme chapitre nous nous attachons a étudier I’influence du nickel sur le

comportement macroscopique de nos alliages polycristallins, qu’ils soient coulés au

laboratoire ou bien €laborés par mécanosyntheése. L’évolution en fonction de la température
de la limite d’¢lasticité, ainsi que des propriétés mécaniques connexes (taux d’écrouissage,
sensibilité¢ a la vitesse de déformation...), et la fragilité a I’ambiante sont plus précisément
traitées.

Le quatrieme chapitre concerne la caractérisation et I’évolution de la structure de
dislocations d’alliages binaires et ternaires, dopés en bore. Dans ce cadre, la description de
1’¢état initial laisse rapidement place a 1’observation des structures fines en déformation (MET
in situ) et/ou déformées (MET post mortem) 11 s’agit 1a de mettre en relation les mécanismes a
I’échelle des dislocations avec les propriétés macroscopiques.

Avant de conclure cette étude, nous proposons une discussion de ces résultats en deux
¢tapes. Nous nous intéressons tout d’abord a la question des mécanismes de durcissement

basses températures puis a celle de I’anomalie de la limite d’¢lasticité dans ces alliages.

- 13-






Chapitre I : SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

I - SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

1.1. Composés et alliages intermétalligues

1.1.1. Geénéralités

Lorsque deux ¢léments A et B sont miscibles en toutes proportions et forment une
solution solide continue pour certains domaines de concentration, il peut se former des
surstructures. Les composés A3;B, AB, AB; sont des exemples de ces nouvelles phases. Le
nom de phases intermédiaires est plutdt réservé a celles qui possédent une structure différente
de celle des métaux de base ou des solutions solides terminales. De fagon trés restrictive, on
parle de composé intermétallique lorsque la phase intermédiaire n’existe qu’a I’état ordonné.
Dr’ailleurs, cet état ordonné peut se maintenir ou non jusqu’a la température de fusion du
composé, définissant ainsi une distinction supplémentaire. Ces composés ont un caractére
métallique plus ou moins marqué. Leur stabilit¢ dépend de différents facteurs : facteur de
valence (ou de concentration ¢lectronique), facteur de taille, facteur électrochimique

(différence d’électronégativité)

Pour préciser les termes, nous parlerons de « composé intermétallique » quand la
composition steechiométrique est atteinte, et de « phase ou alliage intermétallique » s’il agit

d’une solution solide sur la base du composé.

I1 existe donc une diversité colossale de composés intermétalliques tant par leur nombre
que par leur variété (type de phases, cristallographie...) et leur champ d’application est par

conséquent tres vaste.

Possédant des caractéristiques réfractaires intéressantes, ces compos€s ont souvent une
tres grande dureté, alliée a une fragilit¢é trées marquée. En outre, leur déformation
s’accompagne souvent d’un tres fort taux d’écrouissage. Les composés intermétalliques ont
donc d’abord été principalement utilisés sous forme de particules dispersées dans une matrice

métallique (phénomene de précipitation) afin de modifier de fagon notable les propriétés de
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Chapitre I : SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

cette matrice. De nombreux alliages sont durcis par précipitation : précipitation des carbures
(aciers spéciaux), des composés intermétalliques (alliages légers, aciers a hautes
performances) Les deux cas d’intermétalliques durcissant les plus connus sont Al,Cu (phases
0"-0’) dans les alliages AICu et Ni3Al dans les superalliages a base nickel. Les eutectiques
contrdlés possédent de remarquables propriétés mécaniques: ce sont des composés
intermétalliques sous forme de longues baguettes ou de grandes lamelles, réguliérement
disposées parallelement a une méme direction, dans une matrice plus ductile (principe du
renforcement par fibres) Depuis les années 60 et sous I’'impulsion de ’US Air Force qui
¢tudia notamment Ti3Al, ces composés furent et sont encore abondamment étudiés, non plus

seulement comme durcisseurs structuraux mais comme matériaux de structure a part entiére.

1.1.2. Aluminiures

Cette sous-famille des composés

intermétalliques correspond a I’ensemble des

T alliages contenant de [’aluminium. Nous
® - nous focaliserons plus particulierement ici
sur ceux formés d’un métal de transition (Fe,

Ni, Ti, Co...) et d’aluminium. Ce sont les

Figure LI.1: Structure cristallographique de Ni;AL aluminiures de nickel qui sont encore les plus
étudiés, avec notamment NizAl. Nous

I’avons vu ci-dessus, la raison est historique : les superalliages a base nickel sont renforcés
par des précipités de structure L1, et de composition NizAl, Figure I.1. Cependant les années

90 ont vu I’émergence de nombreuses recherches sur les systemes NiAl et FeAl [14-19].

Pour une rapide synthése bibliographique sur le composé Ni3Al, nous nous basons sur
les travaux de revue de Liu et Kumar [15] et sur ceux de Deevi et Sikka [20].

La température de fusion de ce composé approche les 1400°C et jusqu’a 1100°C NizAl
présente une excellente résistance a I’oxydation et a la carburation. Ses propriétés mécaniques
ont été étudiées en détail en température. Il en ressort que le composé posséde une limite
d’¢élasticité¢ élevée dans I’intervalle 600-1100 °C en raison du phénomene d’anomalie de
limite d’¢élasticité (Figure 1.2), c’est-a-dire ’augmentation de la limite d’¢lasticité lorsque la
température s’éléve dans une certaine gamme de températures. Pour NizAl, elle est
généralement associée a une instabilité des superdislocations <110> vis dans les plans {111}
qui conduit a leur glissement dévié vers les plans {100} et leur immobilisation en position
sessile. Ce glissement dévié est dii a ’anisotropie de 1’énergie de paroi d’antiphase et des

constantes d’élasticité.
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Chapitre I : SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Ni;Al a, en outre, une meilleure résistance 700
. . —a— Migghlag
a la fatigue et au fluage que les 800 —o et |
0 Nigghlzg

superalliages a base nickel. Cependant, si SobE

4001

Gy 39, [MP2]

les monocristaux de NizAl sont ductiles les

alliages polycristallins sont quant a eux ohs

fragiles a température ambiante. Cette =0

100 F

fragilit¢ a deux origines établies: 1’une

200 400 600 800 1000 1200 1400

extrinseque  (effet  d’environnement), -

I’autre intrinseque (faible cohésion des

joints de grains) Une maniére de pallier a Figure 1.2 : D’aprés [21]. Anomalie de la limite
ce désagrément serait de doper I’alliage @ Clasticite dalliages NiAl

par du bore. La forte ségrégation du bore aux joints de grains sur les positions interstitielles
habituellement occupées par 1’hydrogeéne semble étre a I’origine d’une amélioration de la
tenue des interfaces et d’une limitation de I’effet d’environnement. Un autre point faible des
alliages NizAl concerne les plus hautes température et est de nouveau en rapport avec une
fragilité inter-granulaire. Il s’agit dans ce cas d’une déficience extrinséque liée a la diffusion
rapide de I'oxygeéne aux joints de grains. De manicre générale ces propriétés sont tres
dépendantes de I’écart a la steechiométrie et d’éventuelles additions ternaires. La solubilité de
I’¢lément d’addition est fonction du site d’occupation. Parmi les éléments se substituant
uniquement a I’aluminium nous pouvons citer Si, Ge, Ti, Zr, Hf et Nb. Seuls Cu, Co et Pt se
placent exclusivement sur les sites de Ni, tandis que Fe, Mn et Cr se substituent
indifféremment a Ni ou Al. Enfin le durcissement en solution solide (DSS) consécutif a ces
additions ternaires varie sensiblement suivant 1’écart a la steechiométrie, le réseau
d’occupation et le facteur de taille. Hf et Zr produisent les durcissement les plus efficaces. Il
est cependant & noter que ce renforcement est plus conséquent a haute température qu’a
température ambiante. Précisons que ce comportement ne semble pas explicable par les

théories de DSS classiques et reste a élucider.

1.1.2.1. Propriétés des aluminiures

La présence d’aluminium confére aux aluminiures des propriétés communes
intéressantes, & commencer par une bonne tenue a 1’oxydation ainsi qu’une excellente
résistance a la corrosion et ce méme dans des milieux trés agressifs [22-24]. En effet, une
couche de passivation adhérente d’alumine (Al,O3) se forme a leur surface et leur procure

ainsi une protection efficace.

De plus, les aluminiures sont relativement légers avec une densité souvent sous la barre

des 6 g/cm’ (5,4 g/cm’pour le composé FeAl) ; ce qui les place globalement 30% en dega des
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matériaux de structures habituellement utilisés (10 g/cm’® pour le superalliage & base nickel

PWA-1484) et leur confere des propriétés spécifiques ¢levées, Figure 1.3.

La plupart de ces alliages

. . 74 —o— FeAl40 Grado 3
possédent en outre la singularité¢ de S s Al T
conserver leurs propriétés mécaniques % —<o— Haynos 556
en température, voire parfois de les \ == Inconel 713LC
augmenter (TiAl [26], NizAl [21], FesAl A
[27-29], FeAl [3, 30-35]) Ces avantages L
cumulés en font des matériaux de choix 130 ¢
pour un éventuel remplacement des 110

. : , 0 100 200 300 400 500 600 700 800
superalliages, ces derniers présentant Temperature (°C)
des densités ¢€levées et nécessitant des

Figure L1.3: D’aprés [25]. Rigidité spécifique de
I’alliage FeAl40 Grade 3 comparée a celles d’autres
matériaux.

maticres  premieres  coliteuses et

stratégiques.

1.1.2.2. Inconvénients des aluminiures

Tableau I.1: D’aprés [36]. Modes de rupture
de quelques intermétalliques de structure L1,.

Ductile (D) or  Fraciure
Compound britile (B) mode”  References

Au regard des exigences strictes et
précises du milieu industriel, en particulier
dans [D’aéronautique, les aluminiures se

trouvent confrontés a des faiblesses

MNi Al B 1G Takasugi and lzumi
{1985a) , g e, e , “ . .

Ni,Si B IG  Takasugi and lzumi rédhibitoires : leur ténacité ainsi que leur
(1985a) . L. . .

Ni,Ga B G 'l'u(i;zl-);uqm]and Lzumi ductilité sont treés insuffisantes a température

]

H;Ge 8 6 Ta(“,i;;‘;ﬂa‘]“”" g ambiante, Tableau I.1. Remarquons que ces

Fe,Gi B 1G Takasugi and lzumi . N

SA (19853) faiblesses sont communes a bon nombre

Zr,Al B 1G Schulson {1984) - B . i s

Cu,d D TD  Takasugi and lzumi d’intermétalliques. De plus certains d’entre
(1985a)

;e P e [l eux ont une faible résistance au fluage a

: §] T Vidos et al. {1963 r .

:;?,‘Q,Lf b L - e A e haute température. Pourtant, des voies
(1985a) . . . y r

Co,Ti D IG+ TD Takasugi and Lzumi d’investigation sont explorées pour résoudre
{1985a), Takasugi .

, el ces lourds handicaps. L’une d’entre elles
P1,Ga B 1G Briant ef al. (1990)
Y G { (1990, . \ r . . . \
Alise B Sl kit consiste a réduire la taille de grain et a
Si,U B [ 1y Fleischer (personal

communication)

G, intergranular; TD, transgranular ductile; C, cleavage.

améliorer la cohésion inter-granulaire via,
notamment, une élaboration de ces alliages

par métallurgie des poudres et une

distribution fine de particules aux joints de grains [25, 37]. Il peut aussi s’agir d’ajouts

bénéfiques comme le bore pour les alliages FeAl [7, 38] ou Ni3Al [39, 40]. Ces ajouts peuvent
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avoir pour fonction d’intervenir aux joints de grains [38] pour renforcer leur cohésion ou bien
au sein de la matrice métallique afin d’améliorer la résistance au clivage [39, 40]. Enfin, une
autre possibilité réside dans le fait de rendre le glissement homogene [41]. L objectif est alors
de limiter le glissement planaire, via 1’action d’une fine dispersion de particules incohérentes
et dures. Les bases théoriques des mécanismes générant cette homogénéisation ont été
proposées [41] mais semblent rester a confirmer expérimentalement : ce type de dispersion
ayant été obtenu conjointement a certains ajouts et a une réduction de la taille de grains [42],

les différents effets sont fortement interdépendants et la décorrélation est rendue difficile.

1.1.2.3. Intérét des alliages FeAl

Contrairement aux autres aluminiures, tels que NizAl, TiAl ou NiAl, les alliages FeAl
présentent 1’avantage indéniable d’étre composés de métaux non stratégiques : ils sont
abondants et peu chers. C’est probablement ce qui a motivé les nombreuses études menées sur
ces alliages depuis les années soixante en vue d’application dans le nucléaire, jusqu’a plus
récemment pour des applications comme matériaux de structure [37], pour 1’aéronautique ou

I’automobile par exemple.

Les alliages FeAl possédent un point de fusion élevé associé a une bonne tenue
mécanique en température, ainsi qu’une faible densité (entre 5.4 g/em’ et 6.7 g/cm’ selon %
at. Al) et une excellente résistance a la corrosion. Par exemple la vitesse de corrosion de FeAl
est deux ordres de grandeurs plus faible que pour les alliages a base fer comme le FeCrAl
[15]. L’alliage de composition FeAl40 (a moins de précisions contraires les compositions
seront données, dans la suite de ce mémoire, en % at.), qui est a la base des matériaux que
nous allons étudier, présente un compromis propriétés mécaniques/densité trés intéressant [2,
6]. Un pourcentage supérieur en aluminium accentue le caractére fragile de 1’alliage tandis

qu’en dega de 40% Al le gain en densité devient insuffisant.

La pierre d’achoppement au développement industriel des alliages fer-aluminium,
comme pour nombre d’autres intermétalliques ainsi que nous 1’avons vu, provient de leur

fragilité a I’ambiante.

Nous I’avons mentionné plus haut, une des voies utilisées pour le renforcement des
alliages FeAl ordonnés B2 et la limitation de la fragilit¢ a ’ambiante est I’élaboration par
métallurgie des poudres [37, 41, 43]. La réduction de la taille de grains associée a des ajouts
améliorant la résistance a la décohésion (B, Zr, C principalement) permet d’augmenter
simultanément la limite d’¢lasticité et la ductilité du matériau. L’alliage FeAl40 a fait 1’objet
d’une telle optimisation [25] et ainsi une nuance semi-industrielle, nommée FeAl Grade 3, a

été développée par le CEA Grenoble. Elle est obtenue par le co-broyage d’une poudre pré-
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alliée de FeAl et d’une poudre d’oxyde d’yttrium, suivi d’une consolidation a chaud afin
d’obtenir un matériau massif. Deux procédures de consolidation peuvent étre employées :

I’extrusion a chaud ou bien la Compression Isostatique a Chaud (CIC)

Le projet européen FIAC (Light weight FeAl Intermetallic Alloy for high efficiency
Components in transportation and power generation industries, GSRD-CT-99-00070) avait
pour objectif de développer 1’utilisation des alliages intermétalliques FeAl, en remplacement
des aciers inoxydables et des alliages a base nickel, dans la fabrication de composants pour les
industries aéronautique et automobile (motorisation) et pour l’industrie de production
d’¢électricité. Dans le cadre de ce projet, la technologie d’¢laboration a été transférée vers un
industriel européen de premier plan mondial dans le domaine de la métallurgie des poudres et
des matériaux réfractaires. Puis, de nombreux demi-produits ont été fabriqués selon des
procédés de mise en forme différents afin de couvrir toute la gamme des états représentatifs
de ceux rencontrés dans les composants potentiels visés. Ces demi-produits ont été largement
caractérisés. Cette caractérisation va de celle de la microstructure [44-46] a 1’étude du
comportement mécanique en passant par des tests de corrosion, d’oxydation et de soudage
[47]. Nous avons participé a ce projet notamment pour ce qui releve de 1’étude du
comportement mécanique en température. Nous avons donc pu disposer de toute une gamme
d’alliages ne différant que par la taille de grains et/ou le procédé de mise en forme. Le projet
FIAC a permis de réelles améliorations des propriétés mécaniques de ’alliage FeAl Grade 3,
notamment vis-a-vis de la fragilit¢ a 1’ambiante. L’essor industriel de cet alliage reste

cependant bloqué a I’heure actuelle en raison des cofits prohibitifs d’¢élaboration.

1.1.3. Alliages FeAl et NiAl de structure ordonnée B2

Les aluminiures FeAl, NiAl, CoAl, et

PdAl, entre autres, ont notamment en commun

T¥i ou Fe de cristalliser dans un méme systéme
. R cristallographique nommé B2, Figure I1.4.
Cette structure ordonnée correspond a celle du

sel CsCl. Elle peut étre décrite comme une

Figure 1.4 : Structure cristallographique B2 de maille cubique simple avec un motif de deux
NiAl et FeAl atomes (0,0,0) et (%, %, %5) Les atomes du
métal de transition occupent I'une de ces

positions tandis que les atomes d’aluminium occupent 1’autre. Ainsi chaque espéce d’atomes a

huit atomes de ’autre espéce pour plus proche voisin. La conséquence de cet arrangement
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ordonné est un abaissement de la symétrie de la structure cubique centrée a la structure

cubique simple.

Les alliages ordonnés B2 NiAl et FeAl ont fait I’objet de trés nombreuses études. Des
chapitres spécifiques leur sont consacrés dans I’ouvrage collectif dirigé par Westbrook et
Fleischer [9, 19]. En outre, les articles de revue de Baker et Munroe [14] sur FeAl et de Noebe
et al. [48] sur NiAl sont richement documentés et nous ont fourni une solide base de départ.
Nous donnons ici un apercu de I’état des connaissances en commencant par les faits bien
¢tablis que sont le diagramme de phases et la cristallographie de ces deux composés. En
revanche les défauts microstructuraux (ponctuels ou non), que nous présentons ensuite, font

encore I’objet de discussions passionnées.

1.1.3.1. Diagrammes d’équilibre des phases et cristallographie

W% mickel
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]800 i IL I T L :l T‘ ‘l T ) T 1! T
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s e
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Figure 1.5 : Diagrammes d’équilibre des phases des systémes, a) Fe-Al, d’apres [49] et b) Ni-Al, d’apreés [9].

Les alliages intermétalliques fer-aluminium et nickel-aluminium font donc partie de la
famille des aluminiures. Les diagrammes d’équilibre des phases de FeAl et NiAl sont
présentés sur la Figure L.5. Au cours de cette étude nous nous intéresserons en particulier aux
alliages basés sur les composés steechiométriques FeAl et NiAl. Pour FeAl comme pour NiAl,
la phase ordonnée B2 existe dans un large domaine de composition et de température. Elle est
comprise, en composition et a température ambiante, entre 34 et 52 % Al et entre 45 et
presque 60 % Ni, pour FeAl et NiAl respectivement. On parlera d’alliages hyper-
steechiométriqgues du co6té riche en aluminium (Fe49Al151 ou Ni45AI155 par exemple) et
d’alliages hypo-steechiométriques pour les alliages riches en fer (Fe60A140 ou Ni60Al40 par

exemple)
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Le composé NiAl fond de maniére congruente a 1640°C environ [9, 15, 48], soit a une
température supérieure a celle du composé FeAl [1, 14, 19, 50] de plus de 100°C. Pour FeAl
la température de fusion augmente lorsque la teneur en fer augmente, de 1330°C pour le

composé steechiométrique elle passe a 1420°C pour ’alliage FeAl40 [49].

Par ailleurs les deux alliages ont des constantes d’élasticité assez fortement anisotropes.
En effet le coefficient d’anisotropie A=2C44/(C;1-Ci2) est de ’ordre de 3,4 pour NiAl [48]
comme pour FeAl [50]. En conséquence de quoi, les modules d’Young et de cisaillement
dépendent fortement de la texture cristallographique ainsi que le mentionnent Noebe et al.
[48] pour NiAl ou Leamy et al. [5] pour FeAl. L’orientation dure est <100> pour NiAl, mais
<111> pour FeAl.

Pour les deux alliages la valeur du parameétre de maille varie assez faiblement (< 1 %)
avec D’écart a la steechiométrie : il présente, pour les deux alliages, un maximum
correspondant a la composition steechiométrique. Pour NiAl et & partir des données de la
littérature (Figure 1.6) Noebe et al. [48] donnent la relation :

- ap (nm) = 0,299839 - 0,000222*(% Ni), (entre 50 et 60 %Ni)

- ap(nm) = 0,2666819 + 0,000438%(% Ni), (45 et 50 %Ni)

De la méme fagon le parametre de maille de [ e ) ‘"—i-fﬂ
\ i £
FeAl augmente a mesure que la teneur en cepr e o o Rt G
. o - o L A1 B
aluminium augmente jusqu’a la composition < -, o et 5@
. ot . - @ i o £ °  Ret12 @
stoechiométrique, pour ensuite diminuer [50- ‘50283_[ /ﬁ = + Ref ] @
C . & i |
52], passant ainsi de 2,8976 A pour FeAl40 8 ,;: N {3\ I
[5] a 29089 A pour le composé $ o2e7 / N |
stoechiométrique [53]. L’augmentation du i 1 ® N ’:
el o o = = |

parametre de maille lorsque la concentration B ool

en lacunes thermiques augmente est
Figure 1.6 : D’aprés [48]. Evolution du paramétre de
maille et de la densité d’alliages NiAl B2 en fonction

aluminium s’approche de 50 % [52]. Le de la steechiométrie, a température ambiante.

d’autant plus marquée que la teneur en

parametre  de  maille du  composé

steechiométrique FeAl est donc plus grand que celui de du composé NiAl de prés de 2.107 A.
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1.1.3.2. Défauts microstructuraux
a) Défauts ponctuels

Dans un composé intermétallique AB (B2) parfaitement ordonné a 0 K, posons que les
atomes A occupent les sites a et les atomes B les sites . Les défauts ponctuels se répartissent
en deux catégories, les défauts constitutionnels qui servent a accommoder les écarts a la
stoechiométrie et les défauts dits « thermiques ». Dés lors que le zéro absolu est dépassé les
seconds viennent s’ajouter au premiers, donnant ainsi lieu a deux classes de structure de
défauts : on parle de composés a défauts d’antistructure ou de composés a défauts triples. Les
premiers de ces défauts consistent en des atomes A (B) sur les sites f (o) La nature des
seconds est plus complexe : il s’agit d’atomes A (B) sur des sites B (o) ajoutés a des lacunes
sur les sites a (B) Des travaux de revue concernant les défauts ponctuels dans les alliages
intermétalliques ordonnés B2 [54] ou les lacunes dans FeAl [55], ont été récemment menés

afin de faire le point sur I’état des connaissances dans ces domaines respectifs.

Défauts constitutionnels

Tableau 1.2: D’aprés [56]. Enthalpies de L’appartenance au groupe dit des

formation des phases B2 et la catégorie de . , .

défauts constitutionnels correspondante. composés a structure de défauts triples semble

faire plus consensus pour NiAl [15, 48] que
BRESE —ApMIGEGETY Rl “Tggc SRuiRH pour FeAl [51, 57-63]. En effet s’il est clair
66 2 . .

iig ~70 Ez% depuis les calculs menés par Neumann [56]

CuZ i1l 2 . . .

Cube 150 Ez% $ubstitutional (Tableau L.2) que NiAl appartient bien au

NiZn 16.4 [3 defects P ,

AgMg 18.4 (2] groupe des composés a structure de défauts

AuCd 19.2 (2] . R .

i}_}gn i?? Egl triples, FeAl se trouve quant a lui a la frontiére
{iBe A 2

g 324+20  [45] ) entre les deux types de structure de défauts.

CoGa 050  [6]

NiGa 450220 [19] ‘

co T By epleadee Pour NiAl le sous-réseau d’aluminium

NiAlL 69.0 + 20 2 . ’ . - \

PdAl 021 = EZ] 1 est toujours occupé : Ni se substitue a Al pour
* AG, value. les alliages hypo-steechiométriques tandis que

ce sont des lacunes constitutionnelles qui sont
formées pour les alliages hyper-steechiométriques [15, 48]. En revanche, pour les alliages
FeAl hypo-steechiométriques, si 1’existence des défauts triples, prédits par Neumann [56],
semble avoir été¢ expérimentalement confirmée [60], des simulations numériques montrent
(Figures 1.7 et 1.8) que I’écart a la steechiométrie serait principalement accommodé par des
atomes de fer en antisites[51, 57-59, 64].
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-1
" & T - 13mK o Al en antizite
2 L o =
g 107 + S a? « Lacunes de fer
'Uo o - -
=] ﬂu oo -® v
§ 3 * o Fer en antirite . , .
g8 10 - ﬁ Figure 1.7 : D’aprés [58]. Concen-
= L S, trations en défauts indépendants
g 107 - . i dans un modele de réseau rigide a
e & & pression nulle.
L=
]0-5 i =i 1 1
0,47 0,48 0,49 0,5 0,51 0,52

Al atomic fraction

Le désaccord existe aussi pour les alliages hyper-steechiométriques, les calculs récents
(Figures L7 et L1.8) prévoyant a la fois la présence de lacunes de fer et celle d’atomes
d’aluminium en antisites, tandis que les résultats expérimentaux plus anciens de Ho et Dodd
[60] ne montrent que la présence de lacunes de fer. Bien qu’en cohérence avec les calculs de
Neumann [56], les travaux récents de Mayer et Fihnle [61] aboutissent a des conclusions qui
ne résolvent pas la controverse : les alliages FeAl ne seraient ni des composés purement a

défauts triples ni purement a défauts d’antisites.

T T
T

ot %Al

54

Figure L.8 : D’apres [59]. Concentrations en défauts

Nombre de contradictions rencon-

o e,
= e f , o 47 . .
' g P i sl trées dans la littérature viennent du fait
ot 7 y
s - g F o 4 . 1y
5 [ Vecancs . ‘.:1 f N e que les auteurs ne considérent pas les
2 | : . . A
E il SR | [ mémes conditions et donc les mémes
E g & Ii 4 & Al en antisite , . . .
. | 1 défauts, constitutionnels ou thermiques.
I IG-.’:_ - A r
5 1 3 D’un coté, Chang et al. [51], montrent
A
& i 1
™ g Al ] que les défauts constitutionnels, donc a
F _HJ——Q—"O—JA i E
1 - . . . .
: ;{f t E 0K, seraient du type antisites tandis que
ot A k‘z\ . les défauts thermiques seraient du type
A S défauts triples, ce qui se trouve étre en
o i T s L L 1

accord avec les calculs de Besson et
Morillo [64]. Et de 1’autre, Wolff et al.
[65], Haraguchi et al. [62] et Bester et

en fonction du pourcentage atomique d’aluminium.
al. [63], montrent que la structure de

défauts ponctuels change avec la température, passant de celle de défauts triples a basse

\

température a des bilacunes [62, 65] ou a des défauts d’antisites [63] a mesure que la
température augmente ou bien pour des teneurs en aluminium s’approchant de 50 %. Quoi
qu’il en soit, les auteurs s’accordent cependant pour dire que le principal défaut extrinseéque
reste la lacune de fer et que les lacunes d’aluminium sont tres énergétiquement défavorables,
méme si récemment Kogachi et al. [66] ont montré, pour des alliages FeAl dont Ia

composition en aluminium varie de 44 a 51 %, qu’a haute température des lacunes peuvent se
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former sur les deux réseaux en méme temps que les atomes en antisites retournent sur leur

réseau respectif.

Lacunes thermiques

Ces deux alliages peuvent contenir de grandes concentrations de lacunes puisqu’ils ont
tous deux une forte tendance a retenir des lacunes thermiques apres trempe [48, 52, 67]. Nous

nous penchons ci-apres plus particulierement sur le cas des alliages FeAl.

Comme tout alliage métallique subissant un recuit a haute température, FeAl voit se
former des lacunes, dites lacunes thermiques. Or, contrairement aux métaux « usuels » pour
lesquels une simple trempe suffit a leur élimination, les alliages intermétalliques FeAl
peuvent, méme apres refroidissement lent, en retenir une grande quantité, jusqu’a quelques %
[6]. Cet effet s’explique par une énergie de migration des lacunes supérieure a leur énergie de

formation, respectivement contenues dans les intervalles 1-1,7 eV et 0,3-1,5 eV [55].

Les travaux de Paris et al. [67, 68] montrent 16%C
que le site le plus probable pour la lacune est le site
de fer, Figure 1.9. La concentration des lacunes en _ ~—
exces est fortement influencée par la composition en /\
aluminium puisque I’énergie de migration augmente \
avec celle-ci [69]. Ainsi les alliages Ahypo-
steechiométriques du type FeAl40 retiennent environ f’ i
dix fois moins de lacunes en exces, 0.2 %, que les /
T(°C)

alliages stcechiométriques [52]. De plus, pour des

températures de trempe et des temps de maintien S

. . Figure 1.9 : D’aprés [68]. Concen-tration

compris respectivement entre 773 et 1173 K et entre totgale en lacunelz ot [leu]r répartition sur

1h (a 1173 K) et 15 jours (a 773 K), les auteurs les deux sous-réseaux (o: Fe, B: Al)
. dans FeAl49.5.

montrent que la concentration de ces lacunes en

eXxces apres trempe ne varie pas.

Les processus d’¢élimination des lacunes thermiques en exces ont été étudiés tres tot [6,
70]. Le moyen le plus efficace pour les éliminer consiste a faire subir a 1’alliage un recuit long
a 400°C [6], typiquement une semaine. En fait juste aprés trempe, plusieurs types de défauts
peuvent résulter de la condensation des lacunes: des dislocations parfaites <100>, des

superdislocations <111>, et des fautes d’empilement sur {100}, [70, 71].

Dans une étude tres précise de la microstructure de monocristaux de FeAl trempés et/ou
recuits [71], ’apparition d’une forte densit¢ de dislocations <100> apres recuits longs

d’alliages trempés depuis des températures élevées a ¢€té expliquée par un mécanisme
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complexe de décomposition/recombinaison provoqué par 1’élimination des lacunes

thermiques, Figure 1.10. Ces résultats ont été confirmés par des travaux plus récents,

Figure 1.10 : D’apres [71]. Illustration du mécanisme d’élimination
1 30 7 des lacunes thermiques par dissociation et recombinaison des
% o) < _ dislocations <100>.

notamment ceux de Gay-Brun [72] et de Morris et al. [73]. En outre, il a ét¢ montré [72] que
le temps nécessaire a 1’¢limination des lacunes thermiques en exceés augmente lorsque la
teneur en aluminium augmente. Par ailleurs, la cinétique d’¢élimination dépend a la fois de la

mobilité des lacunes et de la densité de puits [73].

La présence des lacunes thermiques

Fed0Al

se manifeste par un fort durcissement [6,

|

=]
o
]
Ly
L]

68, 74]. La présence d’un pic de dureté

(mesurée a température ambiante apres

Microhardress {GPa}

trempe) en fonction de la température de

maintien montre que le maximum de la

concentration des lacunes thermiques
o T S ——

000 008 0.10 os 020 retenues est atteint aprés un maintien a

WVacaney Concetration 950°C pour FeAl40 [6]. Ce durcissement a
Figure 1.11: D’aprés [51]. Relation entre la
microduret¢ et la racine carrée de la

concentration en lacunes thermiques dans FeAl. conséquent pour laisser penser qu’il soit dd

¢t¢ montré [73] comme suffisamment

non a des mono-lacunes mais a des agrégats
de lacunes. Chang et al. [51] ont par ailleurs établi une corrélation entre la dureté (a
température ambiante) et la racine carrée de la concentration lacunaire (\er), Figure L.11. Ils
appliquent le modele de durcissement en solution solide de Fleischer [75] et ménent le calcul
par le biais d’un modele thermodynamique basé sur une structure de défauts triples. De
méme, Kogachi et Haraguchi [52] montrent que, pour des teneurs en aluminium de 45 a 50 %,
le durcissement est proportionnel 4 Ver. En revanche, ces auteurs suggérent que pour FeAl40
le durcissement serait plutdt lié aux défauts d’antisite de fer. La quantité de lacunes a en outre
une influence sur la limite d’élasticité et les systémes de glissement [76]: jusqu’a une
concentration de 4.10'3, Ry 29, augmente avec cp, et le systéme de glissement fortement activé
est <111> {110}, tandis qu’au-dela, le glissement se produit sur des plans {211}. Nous en

venons ainsi aux défauts linéaires d’accommodation de la déformation.
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b) Dislocations et systémes de glissement

Pour la structure B2 la direction

dense est <I11> tandis que le plan le
Figure 1.12: Princi-
. . . . paux systémes de
systémes de glissement devraient étre glissement de la

structure cristallogra-
de type <111>/{110} ou {112} et M phique B2.

plus dense est {110}. Les principaux

éventuellement {123}. A ces systémes,
pourraient s’ajouter, en raison de I’ordre Q Ni ou Fe . Al

a grande distance, ceux impliquant des

directions de type <100> et, plus rarement, <110>, généralement sur les plans cube, Figure
I.12. Avant de préciser les systémes effectivement opérationnels, nous présentons brievement

les particularités des dislocations <111> dans ces structures ordonnées B2.

Les dislocations <111>

Puisque ces alliages sont ordonnés, les dislocations 2<111>, parfaites dans le cas des
c.c., deviennent des superpartielles bordant une surface d’accolement en « opposition de
phase » appelée paroi d’antiphase (« antiphase boundary », APB) En effet, la premicre
superpartielle /2<111>, lors de son passage, va mettre en vis-a-vis des atomes de méme nature

chimique. Ce défaut est coliteux en énergie. Pour le limiter une seconde superpartielle de

méme vecteur de Burgers 2<111> glisse dans le méme plan et rétablit ainsi I’ordre, Figure
I.13.

O ©€ 0O ©® O @0 @
® O @0 @ O ® O
O e O @ @ O @
©090 0 g0 [ L w smmm
OCe O ® O @ (APB)
e O e O ® O
®e O ¢ O e
a) b)

L’ensemble composé des deux superpartielles et du ruban de paroi d’antiphase est nommé
superdislocation. Pour une phase B2, une énergie d’APB trés élevée peut conduire a une
« anomalie » de glissement suivant <100>, le glissement selon la direction <111> étant treés
défavorable du point de vue énergétique. C’est ce qui se produit dans le cas de NiAl: le
positionnement en vis-a-vis d’atomes de méme nature, au sein de ’APB, est en réalité tres
difficile [59].
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Tableau 1.3 : Valeurs d’énergie d’APB pour les composés Puisque deux dislocations de

FeAl et NiAl et pour FeAl40. caractére coin se repoussent plus
Alliages | Energie d’APB (mJ.m?) | Références que deux dislocations vis, I’étale-
NiAl ;88 [;;] ment du ruban d’APB dépend de la
[78] nature coin ou vis des dislocations.

FeAl 150-175 [50] _
¢ 500 [78] Mendiratta et Law [50] ont par
FeAl40 200-300 [79] exemple calculé que la distance de

dissociation pour des alliages
FeAl40 et FeAl valait respectivement entre 3,45 et 3,8 nm pour des dislocations vis et entre
6,8 et 8 nm pour des dislocations coin. Quoi qu’il en soit, les différents auteurs (Tableau 1.3)
ne sont pas tout a fait d’accord sur les valeurs d’énergic d’APB pour NiAl ou FeAl.
Cependant nombreuses sont les observations expérimentales, pour FeAl, qui mettent en
évidence des largeurs de dissociations supérieures @ 5 nm ; par conséquent une valeur de
1’énergie d’APB de ’ordre de 200 & 300 mJ.m™ semble raisonnable pour FeAl40, comme
indiqué en I’occurrence par Morris et Morris [79]. Fu et Yoo [80] ont calculé que la
dissociation des superdislocations en superpartielles est improbable dans NiAl en raison d’une
énergie d’APB élevée et de faibles forces de répulsion élastiques. Ils précisent de plus que la
décomposition des superdislocations selon le schéma <111> = <110> + <001> est treés
favorable. Ces travaux peuvent laisser penser que les superdislocations <l111> sont peu
stables a 1’équilibre dans NiAl. Enfin, notons, a propos des spécificités des superdislocations

<111>, que I’énergie d’APB diminue avec la température [81].

Différences entre les systemes de glissement de NiAl et FeAl

Tableau 1.4 : D’apres [48]. Les différents systémes de glissement observés pour des alliages NiAl déformés
uniaxialement (les références incluses dans ce tableau renvoie a la bibliographie de I’article cité)

Temperature Slip Analysis
Material range, K vector Slip plane technigue® Refs
Palyerystalline NiAl 300-200 {100y {011} TEM 119,168, 169,172
Single crystal NiAl
‘Soft’ orientations
[111] 77-1373 <100y {0114 SSTA/TEM 156, 158, 164, 167
[122] 77-300 100> 011} S3TA 158
[123] 77-873 {1003 {0114 TEM 133,166
[110] 77-300 {1003 {011} SSTA/TEM 127,158
[110] 300-1373 <1003 {001} SSTA/TEM 166-158, 180, 164, 167
[227] 573 {100 {011} S5TA 166
[112] 77873 100> {011} or {001} SSTA/TEM 130, 156, 163
Single crystal NiAl
‘Hard’ orientation
[001] 300-1300 £100) 011} SSTA/TEM 132-134, 158, 161-163
600-1372 1oy {011} SETA/TEM 132,133,157, 158, 160, 167
77-800 (4R {112}, {011}, or (123) SSTA/TEM 130-133, 158, 163,165, 166, 173

*8STA surface slip trace analysis; TEM transmission electron microscopy investigation.

Si le systéme cristallographique est le méme pour NiAl et FeAl, leurs modes de

déformation sont pourtant sensiblement différents. En effet, FeAl présente une transition de
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systéme de glissement aux environs de 400-500°C au cours de laquelle les dislocations <111>
cedent la place aux dislocations <100>. Ce n’est pas le cas pour NiAl puisque dans ce cas les
auteurs concluent largement [9, 15, 48] a une déformation accommodée, quelle que soit la
température, par le glissement des dislocations <100>. Il existe cependant des cas particuliers
pour lesquels un changement de systéme peut se produire. Il s’agit, d’une part, de 1’activation
de dislocations <110> ou <111> pour des monocristaux orientés selon la direction dure <100>
[48], Tableau 1.4 : le glissement <100> est alors inhibé. D’autre part, le glissement de
dislocations <110> peut également se produire, pour des polycristaux, dans des conditions de
sollicitation trés spécifiques relevées dans la littérature par Noebe et al. [48] : par exemple,

apres une tres faible déformation d’alliages NiAl stecechiométriques entre 850 et 900 K.

- NiAl . . . r . . \

e Quoi qu’il en soit les mécanismes donnant lieu a
| AB00T NALa> {112} S1ip la transition <100> - <111>, dans les monocristaux
S soer orientés selon la direction dure, sont encore a 1’heure

400

Ty

actuelle soumis a de nombreuses recherches, comme

<110>{110}
NED celles de Brown et al. [82] ou de Srinivasan et al.

200 <1007 slip

[83]. Le glissement des dislocations <111> est

00 ZC"D 460 5;)0 Bl‘JD lC;GG

T (K) fortement soumis a la friction du réseau a basse
Figure I1.14: D’aprés [9]. Cissions
résolues critiques sur trois des
systémes de glissement de glissement niveau de contrainte trés élevé, Figure I.14. En
de NiAl steechiométrique.

température et le plateau athermique se situe a un

comparaison, les dislocations <100> sont trés
facilement activées. C’est ainsi que certains auteurs [48, 84, 85] attribuent, sur la base des
travaux de Fu et Yoo [80] présentés plus haut, la différence de systeme de glissement basse
température entre NiAl et FeAl a une énergie d’APB plus élevée pour le premier que pour le
second. Par ailleurs, le glissement des seules dislocations de type <100> dans NiAl (ne
générant que trois systémes de glissement indépendants) serait a 1’origine de la faible ductilité
des alliages basés sur la composition steechiométrique [15]. De plus, a température ambiante
le glissement des dislocations <100> est homogene (traces de glissement non observables a la
surface) pour NiAl steechiométrique alors que pour son homologue FeAl la déformation se

fait par glissement dévié [86].

Microstructure avant déformation des alliages FeAl B2

La structure de dislocations avant déformation, ou utilisation en service, des alliages
FeAl B2 se révele assez complexe. Elle dépend de I’histoire thermomécanique attachée a
I’¢laboration du matériau. Parmi les premiers travaux menés sur cette question, ceux de

Junqua et al. [87, 88] ont montré que, selon la température de trempe, des boucles
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P h\_\\\;%,&f prismatiques (T°>800°C) ou des dislocations
_Q:q\“ \-\rld_‘ ok )\_j hélicoidales (T°<800°C), Figures I.15 et 1.16
< respectivement,  peuvent  résulter de la
condensation des lacunes. Le  processus
d’élimination de celles-ci a été ensuite étudi¢ par
Fourdeux et Lesbats [71], comme mentionné plus
haut. Leur principal résultat, a savoir que la

formation de <111> en début de recuit génére par

Figure I.15 : D’apres [87]. Boucles a<100>
circulaires, dans 1’alliage FeAl40 aprés

trempe depuis 1150°C. récemment [74, 76]. Morris et al. [73] précisent de

la suite uniquement des <100>, a été confirmé

plus que, apres une trempe depuis des températures
supérieures a 800°C, les deux populations peuvent étre observées : des dislocations <100>
rectilignes dans des plans {010} et des <l111> courbées, festonnées et, la plupart du temps,
dissociées. Les auteurs rapportent que, en tout début de recuit, les densités de dislocations des
deux populations sont équivalentes et que la densité totale de dislocations est supérieure a
celle issue de la trempe. En revanche, lorsque le recuit est assez long seules les dislocations
<100> persistent avec une densité en nette diminution. Ces dislocations sont rectilignes et

allongées selon leur caractere coin.

Figure 1.16 : D’aprés [87]. Hélices a<111> d’axe <111>, dans ’alliage FeAl40 apres trempe depuis 750°C.

Microstructure apres déformation des alliages FeAl B2

La structure de dislocations aprés déformation dépend de trois paramétres principaux au
premier rang desquels se trouve la température de déformation. Viennent ensuite la quantité
de déformation introduite dans le matériau ainsi que la teneur en aluminium et/ou en lacunes.

Nous nous intéressons essentiellement a la température dans les lignes qui suivent.

A basse température, c’est-a-dire en-dessous de 0,4 Ty (Ty étant la température de
fusion), la majorité des auteurs s’accordent sur le fait que la déformation est accommodée par
le glissement des dislocations <111>, principalement sur des plans de type {110} [31, 34, 35,
76, 81, 86, 89-97]. Parmi les premiers a avoir étudié la structure de dislocations apres

déformation des alliages FeAl ordonnés B2, Crawford [89] a notamment montré que ces
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dislocations <111> sont effectivement glissiles a température ambiante et que de plus leur
caractére semble dépendre du taux de déformation plastique ; sans caractére particulier a
faible déformation, elles deviennent vis & mesure que celle-ci augmente. Munroe et Baker
[98] rapportent que les alliages hypo-steechiométriques se déforment par glissement planaire
tandis que les alliages stecechiométriques présentent du glissement dévié. Yoshimi et Hanada
[81], quant a eux, précisent que deux groupes de superdislocations <111> dissociées peuvent
étre observés apres déformation a I’ambiante : de longues dislocations vis rectilignes ou de
longues dislocations courbes. 1l a d’ailleurs été confirmé [99] que 1’alliage FeAl40, déformé a
température ambiante apres recuit et trempe, présente une grande quantité de débris de type

<111> {110} liés au glissement des superdislocations <111> vis.

Ainsi que nous I’avons mentionné plus haut les alliages FeAl ordonnés B2 ont la
particularité de présenter une transition du systéme de glissement en fonction de la
température : a partir de 0,4 T¢ environ les systémes de glissement impliquant les dislocations
ordinaires <100>{100}, <100>{110} et occasionnellement <110>{110} sont activés [31, 35,
81, 90]. Cette transition a été initialement observée par Umakoshi et Yamaguchi [90, 91] dans
tout le domaine ordonné B2 et confirmée plus tard par Baker et Gaydosh [100]. Les travaux
de Yoshimi et Hanada [81, 92, 93, 96] sur des monocristaux de FeAl40 leur ont permis de
préciser certaines des caractéristiques de cette transition. Ils 1’ont ainsi reliée a des
observations de décomposition de <I11> en <100> + <011> [81], en-dessous d’une certaine
température, Tp,, qui correspondrait a la température du pic d’anomalie de limite d’élasticité.
En outre ils ont montré la dépendance de cette transition a 1’orientation [92, 93, 95], les plans
de glissement de type {100} étant préférentiellement activés plutot que les {110} lorsque la
direction de sollicitation est proche de [111]. De plus, en se focalisant sur la température T,
[96], ils ont mis en évidence I’influence de la déformation sur le systeme de glissement : pour
une déformation inférieure a 3%, les dislocations <111> sont toujours actives et produisent un
écrouissage conséquent, tandis qu’au-delda de ce niveau de déformation les dislocations
ordinaires, <100> et <110>, deviennent glissiles, conduisant alors a un adoucissement.

140

g Il a aussi été montré [79] que la
é 1 température de transition diminue
% 1 lorsque la teneur en aluminium
:? 4004 II% augmente, mais augmente lorsque la
E ot { vitesse de déformation augmente,
’% 400 Figure 1.17. Les auteurs constatent aussi
= 00 , . que pour des températures supérieures a

113 15 ,l'u .!..-1 4In 4Is S0
Al content i) 500-600°C la déformation est
Figure 1.17 : D’aprés [79]. Température de transition
<111> - <100> en fonction de la teneur en aluminium
pour deux vitesses de déformation (Is' et 107%™, pour dislocations ordinaires <100>. La
la bande supérieure et inférieure respectivement)

effectivement  contr6lée  par les
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décomposition des <111> observée par Yoshimi et Hanada [81] a été récemment confirmée,

notamment par Morris et. al [31] et par Calonne et al. [35, 97], Figure L1.18.

Figure L18: D’aprés [97].
FeAlB déformé a 650°C,
décomposition d’une super-

dislocation [1-11] en
dislocations ordinaires [101] et
[0-10].

100 nm

Vue détaillée de ln constriction

Compte tenu de la configuration des superdislocations <111> dissociées, lorsqu’une
paire de crans se forme sur la superpartielle de téte uniquement et que 1’ensemble continue de
ou se met a glisser, la faute produite par la premicre superpartielle n’est pas effacée par la
seconde et il apparait alors un défaut nommé tube de paroi d’APB. Ces défauts ont été
étudiés, par microscopie électronique en transmission, par Song et al. [101] sur des alliages
FeAl ordonnés B2. Ils ont montré que ces tubes sont d’autant moins observables que la teneur
en aluminium augmente et que leur observation ne peut se faire, en tout état de cause, que

dans des zones suffisamment minces.

Parmi les nombreuses études portant sur la transition du glissement, plusieurs résultats
contradictoires peuvent étre relevés. Les premiéres études de Umakoshi et Yamaguchi [90,
91] montrent qu’une direction de sollicitation proche de [001] inhibe cette transition, les
dislocations <111> étant les seules a étre actives. Au contraire, Yoshimi et Hanada [81]
observent, dans la méme configuration de sollicitation, le changement de direction de
glissement. Les premiers auteurs indiquent en outre, en contradiction avec le graphique de la
Figure 1.17, que la température de transition de systéme de glissement est une fonction
croissante de la teneur en aluminium. Enfin un nombre limité de travaux discutent 1’existence
du changement de systéme de glissement [33, 100, 102]. Par exemple, Kad et Horton [102],
pour un alliage basé sur FeAl37 et a I’aide d’un dispositif de trempe rapide, concluent a la
seule activation des dislocations <111> dans le régime hautes températures. Notons au
passage que 1’alliage coulé FeAl B2 étudié par ces auteurs contient notamment 200 ppm at. de

bore et a été testé & une vitesse de 2 107 s a une température de 650°C. Lors de 1’étude d’un
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alliage FeAl36.5, Li et al. [33] observent eux aussi uniquement des superdislocations <111>
aprés déformation en traction a une température aussi €élevée que 900°C pour une vitesse de
déformation initiale d’environ 1,4 10%s™, Figure 1.19. Nous pouvons cependant apporter les
précisions suivantes pour modérer ces résultats. En premier lieu, pour des conditions
expérimentales proches de celles de Kad et Horton [102], ce type d’alliage présente un pic
d’anomalie aux environs de 1000 K, [35]. Cela signifie que les conditions d’essais présentées
par Kad et Horton [102] ne correspondent pas tout a fait au régime hautes températures :
I’activation des superdislocations qu’ils rapportent n’est donc pas en contradiction avec les
travaux antérieurs. En second lieu, selon le procédé d’élaboration utilisé, les alliages peuvent
présenter une texture cristallographique particuliere. Or Li ef al. ne mentionnent pas avoir
réalisé un contrdle des textures obtenues apres le laminage a chaud qu’ils ont effectué. Ils ne
précisent pas non plus le sens de découpe des éprouvettes de flexion par rapport au lingot

laminé. Il est donc possible que leur observation de superdislocations <111> accommodant la

déformation a 900°C ait été le résultat de la géométrie de la sollicitation, par exemple via une

inhibition des dislocations <100>.

Figure 1.19 : Clichés de MET en champ clair
d’un alliage FeAl36.5 ordonné B2 déformé a
900°C  montrant une procession de
superdislocation de vecteur de Burgers [111],
d’aprés [33]. Les essais de traction sont
effezzctlllés a une vitesse de déformation de 1,4
107 s™.

1.2. Comportement mécanique des alliages FeAl (B2)

1.2.1. Fragilité et ductilité

De nombreux travaux ont été et sont menés sur la caractérisation et la compréhension de
la fragilité a température ambiante des alliages FeAl B2, ainsi plusieurs travaux de revue [40,

103, 104] ont compilé les résultats essentiels.
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1.2.1.1. Fragilité inter- et intra-granulaire

Plusieurs hypotheses prévalent pour expliciter les origines de la fragilité des alliages
FeAl. Compte tenu de la structure c.c. de ces alliages il pourrait s’agir d’une transition
fragile/ductile qui aurait lieu a haute température. La fragilité pourrait aussi provenir du fait
que ces matériaux sont ordonnés ; en effet, I’intermétallique Ni3Al, de structure c.f.c., est
ordonné L1, et présente lui aussi une fragilité a température ambiante. Notons cependant que
la fragilité¢ des alliages FeAl se présente sous deux formes : la fragilité inter-granulaire et la

fragilité intra-granulaire.

120f" * % 034 -f..s-: Les premiers travaux datent du
10 'ﬂu 33: j:' début des années soixante [2-4] et
- i 1§g :i: s’intéressent essenticllement a la

o 335,57 fragilité a chaud des alliages FeAl B2.
90L & 670 %.5

Ils  ¢établissent les  premiéres

e caractéristiques de cette fragilité, a
70| savoir une faible résistance aux chocs
60 pour des températures supérieures a
il 700°C ainsi qu’une forte sensibilité a
la vitesse de déformation (€) [2]. De

40 plus, la proportion de rupture inter-
304 granulaire  augmente  avec la
20| température pour des € élevées et
«l avec la concentration en lacunes
i thermiques retenues dans le matériau

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 41000 [3]. La présence d’un creux de

el s o
Figure 1.20: D’aprés [4]. Allongement a la rupture en ductilité (FeAl40) entre 650 et 850°C,

fonction de la température, pour différentes vitesses de Figure 1.20, semble coexister avec
traction. Les courbes en pointillés correspondent a

’allongement fictif nécessaire pour qu’il y ait recristallisation une augmentation de la décohésion

ﬁn.e en fonptlon de la température et deﬂla vitesse de traction. intergranulaire  [4]: la  striction
L’intersection avec les courbes de méme vitesse donne le R . . .
point ou commence la recristallisation fine. apparait aprés un trés faible

allongement a la rupture et les zones
intergranulaires semblent devenir déformées, a tel point que les auteurs parlent de rupture

intergranulaire « ductile ».

Dans une revue assez compléte sur les propriétés mécaniques des alliages FeAl [14],
Baker détaille certains parametres pouvant influencer la ductilité. I en ressort que la fragilité
intergranulaire ne peut étre attribuée a une ségrégation d’impureté sur les joints de grains

tandis qu’il est bien admis [15, 105] que la fragilité intragranulaire trouve son origine dans
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I’effet d’environnement et dans les conditions d’essais. Ainsi le premier type de fragilité est

intrinséque alors que le second est extrinséque.

Deux hypotheéses ont été proposées pour expliquer la fragilité intergranulaire.
Succinctement il s’agirait soit de la faible cohésion des joints de grains soit de la difficile
transmission du glissement, due a la structure ordonnée du matériau, au travers des joints de

grains [40].

En revanche, un consensus s’est dégagé sur les mécanismes de la fragilité extrinseéque
comme le pointent Liu et al. [15] : elle provient en effet de 1’action de I’hydrogene résultant

de la réaction d’oxydation de 1’aluminium.
2Al1+ 3H,0 — Al,O5 + 6H (1)

L’hydrogéne atomique ainsi produit diffuse ensuite en téte de fissure et réduit la contrainte
nécessaire au clivage. Récemment, dans une étude menée sur des monocristaux du type
FeAl40-43 orientés pour glissement simple, Baker et al. [106] montrent que la quantité
d’hydrogeéne atomique générée en fond de fissure par la réaction (1) est suffisante pour
fragiliser les alliages puisqu’un chargement en hydrogene réalisé sur ces alliages ne modifie
pas I’ordre suivant : A%air < A%yide < A%o0xygene sec (€N Indice est précisé I’environnement dans
lequel les monocristaux ont été testés) La sollicitation sous vide ou a I’air entraine 1’apparition
d’une fissuration secondaire importante sur les nombreuses surfaces clivées obtenues [106],
alors que sous oxygene sec la rupture est ductile a cupules. Cela améne les auteurs a penser

que la propagation des fissures est le parametre moteur de la fragilité, non leur nucléation.

Parmi les raisons qui permettent de

conclure a [Dorigine extrinseque de la g [
Argon sec
1l . . 3.0
fragilit¢ intragranulaire se trouve la 5 a Argon
=2 sl .
sensibilite de I’allongement a rupture (A%) = o Al
. I3 . . @ £l
a la vitesse de déformation lors de I’essai S . A
= 3 2
r r . o
[107-112] : pour des valeurs élevées de €, :5( i o
¥ :
I’allongement a la rupture augmente ; .
I’hydrogéne n’a vraisemblablement pas le 00 b—rnie ey v i
108 104 102

temps de diffuser et ne fragilise donc pas le
Vitesse de déformation (5™ 1)

matériau, Figure L21. De plus, si Figure 1.21 : D’aprés [107]. Influence de la vitesse de

I’environnement dans lequel 1’essai est déformation et de I’humidité sur 1’allongement sur
L., B , I’allongement relatif a la force maximale de traction.
réalis¢ est dépourvu de vapeur d’eau,

I’allongement a la rupture sera conséquent, Tableau 1.5. Pour Launois et Fraczkiewicz [107]
la rupture se produit en deux temps, la fragilisation par effet d’environnement étant

superficielle. L’amorcage de la rupture se ferait par propagation de fissures de corrosion sous
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Tableau 1.5 : Allongement a la rupture en fonction de ’environnement d’essai. Les essais sont effectués a
des vitesses de déformation de 3,3 107 et 3,4 10 s™', pour [105]et [107] respectivement.

Alliage Allongement a la rupture en fonction de ’environnement | Références
sec humide
FeAl36.5 11,3 % (O,, 67 Pa) 2,2 % (air) [105]
5,4 % (vide < 10 Pa) 2,4 % (vapeur d’eau, 67 Pa)
FeAl40 Grade 3 | 3,4 % (Ar, 3 ppm vol. H,0) 1,1 % (air, 1,5 % vol. H,0O) [107]

contrainte alors que la propagation de la rupture aurait lieu sous la contrainte intrinséque de
rupture (1480 MPa) [107]. Cohron et al. [113] notent par ailleurs que si la ductilité¢ diminue
quand la pression d’H; augmente, I’hydrogéne moléculaire est cependant moins fragilisant
que I’humidité atmosphérique. Il est en outre intéressant de remarquer que les monocristaux
d’alliages FeAl B2 possedent une ductilité €levée avec par exemple un allongement a rupture
supérieur a 30 % pour l’alliage FeAl40 [93] déformé en traction a I’ambiante sous vide
(< 107 Pa) & une vitesse de déformation d’environ 1,6 10 s™'. Sur ce méme point Wittmann
et al. [114] compléetent les résultats précédents, pour des échantillons de FeAl40 déformés a 8
10* s sous vide (10® Pa) ou sous air, en montrant que les monocristaux orientés pour

glissement simple sont plus ductiles que ceux orientés pour glissement multiple.

En ce qui concerne le mode de rupture, il est a la fois influencé par I’écart a la
stoechiométrie, les conditions d’essais (€&, atmosphere...) et la procédure d’élaboration
(rétention de lacunes...) Les travaux de plusieurs auteurs sont rassemblés dans les tableaux

Tableau 1.6. Les grandes tendances qui peuvent en étre extraites sont les suivantes :

- plus I’écart a la steechiométrie augmente plus la rupture devient mixte puis

complétement intragranulaire [100, 113, 115],

- Deffet d’environnement conduit préférentiellement a une rupture intragranulaire dans
le cas d’alliages hypo-stechiométriqgues [105, 108, 116]. Cet effet est
particulierement mis en évidence pour FeAl40 lorsque la vitesse de déformation
diminue [108, 110, 116],

- les lacunes thermiques retenues en exceés semblent provoquer une rupture
intergranulaire pour FeAl40 [116]. Cela explique vraisemblablement pourquoi
Sainfort et al. [2], Liu et George [117] et Pang et Kumar [111] observent une rupture
majoritairement intergranulaire, quelle que soit la vitesse de déformation ou
I’environnement. En revanche les résultats de Gay [72] apportent une nuance aux
travaux de Pike et Liu [116]. En effet, pour un alliage FeAl40 dont la concentration
en lacunes est minimale (suivie par dilatométrie), Gay [72] met en évidence une
rupture intergranulaire sous sollicitation a ’air a une vitesse de déformation de
’ordre de 10%s™. Comme le précise Gay [72], la taille de grain trés importante peut

nuire aux propriétés mécaniques des alliages étudiés.
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Tableau 1.6 : Modes de rupture d’alliages FeAl purs en fonction de la composition, des conditions d’essais et
des procédés d’élaboration.

Taille de .
Alliage Atmosphére O] Mode de grains Traitements | p . rrence
rupture (um) thermiques
FeAl40Zr0.2 air er-1,6 107 90 % IG n.s. laminage 1323K [2]
FeAl48.5 vide Pns.) | 3107 IG ~40 | extrusion 1250K [7]
j
FeAl36 + Extrusion 1250K
Ni2Mo0.23 air 10 TG 20 + 1h/1273K [100]
Nig.eﬁﬁi (;r ” IG 27 idem + 5h/1473K
air TG laminage
FeAl36.5 | vide (<10 Pa)| 3,3107 mixte n.s. EreTEin [105]
02 (67 Pa) IG 2h/973K
—
FeAl40 air ou O; (6,7 G 1233-1373K + 9
o3 10 Pa) n.s. I.S. 1h/1173K + [117]
e 2h/973K
FeAl40 mixte
FeAl43 . 3 4 Extrusion 1173K
FoAlAS vide (7107 Pa)| 110 - 230-300 A OheTIR [115]
FeAl48
laminage 1273K
FeAl36.5 air 1,4107 | maj. TG 450 + 1W/1093K + [33]
2h/973K
FeAl37 TG Extrusion 1173K
+5j/673K
FeAl40 UHV(<107Pa)| 12107 mixte 60-80 E"ﬁ”;‘/’g;ﬁj“( [113]
FeAl48 1G Extrusion 1173K
+5i/673K
FeAl40
FeAl46 i f IG > 500 Couns 72
c arr ~10° +24h/673K [72]
FeAl50
710° TG
air 10 et 10° |  mixte T
Fed0Al 1027 10" G 40 TLIeTIK [108]
vide (2 10* Pa) | 3,310°a G
0,(6,710°Pa)| 710"
Extrusion 1273K
FeAl40 n.s. er 1G n.s. +3j/673K + [110]
1j/773K
-8 A Extrusion 1273K
FeAl40 air 4.210 2 IG 90 +3j/673K + [111]
4,210 1j/773K
air maj. 1G Extrusion 1023K
: = - +3j/973K
FeAldo ~ [Vde @10 Pa)f 5,40 , 35 [116]
air maj. TG Extrusion 1023K
vide (2 10™ Pa) mixte +T7i/773K

n.s., er, maj., f : respectivement non spécifié, essai de résilience, majoritairement et flexion quatre points
1G, TG, mixte : rupture respectivement intergranulaire, transgranulaire et avec des proportions non négligeables des deux modes

- lorsque I’écart a la steechiométrie est faible, les alliages rompent toujours de maniére
intergranulaire [7, 100, 113, 115].
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Cependant, certains ¢léments d’addition peuvent modifier le mode de rupture et doivent a ce
titre étre pris en compte pour nuancer certains des résultats de ce tableau. Ainsi les alliages
FeAl40 étudiés par Sainfort et al. [2] et Pang et Kumar [111] contiennent respectivement du
zirconium et du carbone. Dans ce dernier cas (0,04 % at. C) aucun carbure n’a été rapporté
par les auteurs. Pour 1’alliage FeAl40C0.6, Pang et Kumar [111] constatent en effet que la
présence de carbures modifie le mode de rupture, puisque la rupture évolue d’intergranulaire a
mixte (majoritairement intragranulaire) lorsque la vitesse de déformation augmente. Les
auteurs supposent que les carbures constitueraient des pieges a hydrogeéne qui limiteraient

ainsi I’effet d’environnement a faible vitesse de déformation.

Pour terminer sur la question de la résistance a la rupture, nous considérons I’influence
de la température d’essai. Dans une étude de la résilience de 1’alliage FeAl40, Pang et Kumar
[110] distinguent deux régimes de température : a température ambiante A% augmente si la
vitesse de déformation augmente, alors qu’a plus haute température (873-973K) I’allongement
a la rupture diminue si €& augmente. Le mode de rupture lui aussi change lorsque la
température augmente ainsi que 1’observent Baker et al. [100] lors d’essais de traction sous
vide a 10™s™. Jusqu’a 500 K, ils rapportent que la proportion de clivage devient plus
importante lorsque la température augmente pour FeAl45 tandis que pour FeAl48 et FeAl40
la rupture reste respectivement intergranulaire et mixte. En revanche les auteurs constatent
qu’au dela de 650 K la rupture est ductile a cupules quel que soit 1’alliage. Cette ductilité est
confirmée par Li et al [33] pour FeAl36,5 mais pour une température plus élevée
(> 900°C) Les auteurs expliquent la ductilité¢ de 1’alliage étudié par le fait qu’ils observent des
<111> qui fournissent suffisamment de systemes de glissement. De plus, Li et al. [33] mettent
en évidence un creux de ductilité & 500°C, conjointement a une rupture intergranulaire. Ces
travaux soulévent plusieurs remarques. En premier lieu, peu d’équipes de recherche ont
observé des superdislocations actives a des températures aussi €levées. En outre, puisque Li et
al. [33] précisent qu’ils observent le glissement des <111> sur toute la gamme de
températures étudiée, il n’y a donc pas plus de systemes de glissement actifs a 900°C qu’a
500°C et donc pas de raison, de ce point de vue, que I’alliage soit ductile a 900°C et présente
un creux de ductilit¢ a 500°C. En fait ce creux de ductilité pourrait plutot étre lié a une
sensibilité S trés faible de la contrainte d’écoulement a la vitesse de déformation. En effet, Li
et al. [33] observent une stabilisation de la limite d’¢lasticité a cette température (500°C) qui
peut trouver son origine dans une anomalie de la limite d’¢élasticité. Or I’anomalie de la limite
d’¢élasticité dans les alliages intermétalliques est trés souvent lie a S = 0 [118]. Si S est
effectivement nulle ou treés faible a 500°C pour ’alliage FeAl36,5 étudié par Li et. al [33]
alors la localisation de la déformation peut provoquer la rupture intergranulaire qu’ils

observent.
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1.2.1.2. Solubilité et effet du bore

Pour les alliages hypo-steechiométriques, plusieurs €tudes ont prouvé 1’action bénéfique
du bore sur la fragilité a température ambiante d’alliages FeAl. Cependant, si la bibliographie
est assez fournie sur la caractérisation de I’influence du bore, les publications concernant les
mécanismes expliquant 1’effet du bore restent peu nombreuses et qualitatives. Le theme du

bore fait I’objet des sections suivantes.
a) Solubilité¢ du bore dans les alliages FeAl

Bien que de nombreuses études [7, 109, 116, 119-121] mentionnent I’apparition de
borures, il est difficile d’en extraire des conclusions quantitatives quant a la solubilité du bore
dans FeAl en raison de la grande diversité des alliages étudiés (composition chimique, pureté,
mode d’¢élaboration...) Cependant, les travaux de Gay-Brun [72] sur des alliages FeAl coulés
permettent d’apporter quelques précisions : de ses observations en microscopie €lectronique a
transmission il découle que la solubilité du bore dans FeAl40 a 500°C est comprise dans
I’intervalle 400-800 ppm. L’auteur montre par ailleurs que la structure cristallographique des

borures correspond a celle de Fe,B.

b) Effet du bore sur la fragilité des alliages FeAl

Figure 1.22: D’apres [7]. Modification du
mode de rupture aprés ajout de bore, faciés de
rupture de deux alliages, a) FeAl a 300K, b)
FeAl a 640K, c) FeAIB a 300K et d)FeAlB a
640K.

Crimp et Vedula [7] ont été les premiers a mettre en évidence 1’effet du bore sur le
mode de rupture d’alliages FeAl ainsi que sur la limite d’¢lasticité, Figure 1.22. Sans pour
autant amener un gain de ductilité notable pour les compositions proches de la steechiométrie,
le bore renforce en effet les joints de grains faisant passer le mode de rupture d’inter- a intra-

granulaire [7]. Plusieurs études montrent ainsi que le bore :

- diminue légerement la température de transition fragile/ductile [7, 113],

-39.



Chapitre I : SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

- renforce la matrice par effet de solution solide [7, 72, 113],

- stabilise les défauts plans et favorise ’apparition d’une structure de dislocations

réguliére et hétérogene [7, 38, 72, 119],
- accélere 1’élimination des lacunes [38, 72],

Comme pour NizAl [40, 122] la ségrégation inter-granulaire du bore est le principal
phénoméne pouvant expliquer son effet bénéfique sur le mode de rupture d’alliages FeAl.
C’est en effet la présence du bore observée sur des surfaces de rupture intergranulaire (par
spectrométrie d’électrons Auger) qui a conduit a la conclusion que sa ségrégation inter-
granulaire est responsable des effets renforcant du bore [38, 113, 122]. De par sa nature
difficile a observer et a quantifier, la ségrégation du bore aux joints de grains n’a été que peu
¢tudiée. Cependant des études récentes [38, 72, 121] montrent qu’il s’agit d’une ségrégation
relativement faible, limitée a quelques % pour des teneurs volumiques allant de 80 a 400 ppm,
mais néanmoins suffisante pour améliorer le comportement mécanique. Ces auteurs ont
identifi¢ le mécanisme comme étant fondé sur la coexistence de deux phénomenes. Une
ségrégation hors d’équilibre s’établit d’abord rapidement aprés la trempe puis est relayée,
pour un recuit suffisamment long, par une ségrégation d’équilibre d’un niveau faible. Il en
résulte en particulier qu’aucun traitement thermique spécifique de ségrégation n’est nécessaire
pour bénéficier des effets du bore. Les calculs récents de Lejcek et Fraczkiewicz [123]
indiquent que cette faible ségrégation intergranulaire du bore dans les intermétalliques serait
liée a un nombre limité de positions possibles pour le bore dans les joints de grains. Les
auteurs précisent que cela pourrait étre expliqué par le phénomeéne de la mise en ordre des

plans des joints de grains.

20 ;T
De plus, le bore diminue assez nettement

sl ¢ ] la sensibilité de I’alliage FeAl40 [124] a ’effet

d’environnement, Figure 1.23, la faisant

v “/ 5 ] méme disparaitre dés 10 s'. Conjointement il

Elongation (%)

augmente sensiblement A% quel que soit le

o Fo-40AL0.6C 1 traitement thermique effectué. En effet, a
o Fe-40Al-0.7C-0.58

] température ambiante, la ductilit¢é chute

0 H " PO | " I 1
107 10° 10 10 10%

dramatiquement au dela de 37 % at. Al pour
Strain Rate (5”)

les alliages non-dopés mais au dela de 45 % at.
Figure 1.23: D’aprés [124]. Evolution de
I’allongement en traction avec la vitesse de
déformation, & température ambiante dans ségrégation inter-granulaire du bore reste
I’oygéne pour des alliages FeAlC et FeAIBC
recuits.

Al pour les alliages dopés [113]. Pourtant la

indépendante de la teneur en aluminium [113],
a un niveau de ’ordre de 4-5 % massique en

surface pour moins de 300 ppm massique en volume.
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L’effet de la température sur le mode de rupture a notamment été mis en évidence sur
un alliage FeAl45 contenant 500 ppm de bore [109]: entre 300 et 800K, la rupture
intragranulaire domine, puis devient ductile a cupules a 800K pour évoluer vers de I’inter-
granulaire fibreux au-dela. Les auteurs suggerent que ce dernier type de facies est

vraisemblablement lié a la présence de borures.

Enfin, il convient de noter que si la teneur en bore excéde sa limite de solubilité dans la
matrice, un retour de la rupture intergranulaire se produit [72, 125]. Gay [72] suggére que les
borures (Fe,B) qu’elle observe sur les surfaces intergranulaires de 1’alliage FeAl dopés par
2000 ppm at. de bore en soit a I’origine. Conjointement au retour de la rupture intergranulaire,
Webb et al. [125] montrent une diminution de 1’allongement a la rupture tandis que Gay [72]
constate son invariance avec la teneur en bore. Les tailles de grains et les procédés
d’¢laboration trés différents pour les alliages étudiés par ces auteurs (~ 500 um, coulés [72] et
~ 30 um, métallurgie des poudres [125]) sont probablement a 1’origine d’une précipitation
plus néfaste dans I’alliage a grains fins. De plus, un indice de la modification des conditions
de précipitation est donné par le fait que la solubilit¢ du bore est largement dépassée a
320 ppm at. pour l’alliage a grains fins [125], alors qu’elle ne 1’est pas a 400 ppm at. pour
I’alliage a gros grains [72].

c) Effet du bore sur la limite d’¢lasticité des alliages FeAl

Il est actuellement bien établi que le bore améliore les propriétés mécaniques (Rg2...)
des alliages FeAl, et ce, pas nécessairement au profit d’une fragilité accrue comme nous
venons de le voir dans la section précédente. En effet, Crimp et Vedula [7], pour un alliage
FeAl46 dopé par 0,8 % B, montrent une augmentation significative de la limite d’¢élasticité
par rapport a Il’alliage binaire, qui s’accompagne [120], pour I’alliage FeAl45, d’une
insensibilité¢ de la dureté au dopage en bore. Les auteurs [120] notent en effet que la dureté
correspond a la contrainte d’écoulement aprés une déformation moyenne d’environ 15 %,
c’est-a-dire a une mesure de la limite d’¢lasticité a laquelle s’ajoute le taux d’écrouissage. Ils

concluent donc que le bore diminue nécessairement le taux d’écrouissage.
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500 + * FeAl400B
+ FeAl200B
= FeAl100B
» FeAl40B
+ FeAl pur

Figure 1.24 : D’apres [97]. Effet du
bore sur 1’évolution de la limite
d’élasticité en fonction de 1la
température.
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De maniére générale il semble [126] que quelle que soit la teneur en aluminium le bore
permette de renforcer les alliages FeAl : en dega de 45 % Al le rapport AR 20/Acpg augmente
avec le dopage en bore, au-dela ce rapport reste stable. Les observations de Carleton et al.
[30] sur le renforcement de la limite d’¢lasticit¢ en compression et le décalage du pic

d’anomalie de celle-ci ont été confirmées depuis par Calonne et al. [35, 97], Figure 1.24.

d) Effet du bore sur la structure des défauts des alliages FeAl

Les premiers travaux concernant I’effet du bore sur la structure des défauts des alliages
FeAl ordonnsé B2 [7] ont montré d’une part que les dislocations sont moins rectilignes que
dans I’alliage pur et d’autre part que les APB sont plus nombreuses. De plus, il a ét¢ montré
que le bore, diminue le degré d’ordre d’un c6té [38] et rend hétérogéne la structure de
dislocations (« parois » de cellules) aprées recuit [7, 38, 72]. Il a alors été supposé [38] que le
bore puisse ségréger sur les dislocations, faisant ainsi apparaitre des zones riches en bore
(paroi de dislocations) et des zones pauvres (intérieur des cellules) Les zones riches en bore
supposées désordonnées pourraient expliquer 1’accélération de la cinétique d’élimination des
lacunes thermiques en créant des chemins de diffusion préférentielle liés au désordre [38]. A
I’appui de cette hypothese de ségrégation du bore sur les dislocations, une zone (postulée
comme étant une atmosphére de Cottrell) enrichie en bore et alignée sur une dislocation
<001> a été pour la premicre fois imagée a I’aide d’une sonde atomique tomographique [127],
Figure L1.25. De plus, il a ét¢ montré [128] que la ségrégation du bore sur les dislocations

s’accompagne d’un appauvrissement local en aluminium.
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Figure 1.25: D’aprés [127]. Cartes 3D de

1
. | I’aluminium et du bore dans un alliage FeAl40 dopé
o H. | au bore réalisées avec une sonde atomique
P tomographique, montrant une atmosphere de Cottrell
Pogee | de bore le long d’une dislocation <100> coin. Le
Se circuit de Burgers indique que la dislocation est
l 3 vraisemblablement 1égerement au-dessus et a gauche

de la zone enrichie en bore.

[)8x10x6nm Al B

Une étude tres récente effectuée par Pang et Kumar [119] a mis en évidence des défauts
plans complexes dans 1’alliage FeAl40C0.7B0.5, Figure 1.26, qui n’ont pas été observés dans
FeAl40C0.6. Les auteurs ont montré qu’il existe six variants de ces défauts dans des plans
{100}, générant un vecteur déplacement 2 <100> dans le plan d’habitat et présentant a la fois
le contraste d’une APB et celui d’une faute d’empilement. Ces défauts sont ceux sur lesquels
Cadel et al. [127] ont observé une ségrégation du bore. Pour expliquer la formation de ces
défauts complexes, Pang et Kumar [119] envisagent deux mécanismes possibles : il pourrait
s’agir soit d’interactions entre les dislocations ordinaires <100> et les complexes bore-lacunes
soit de la coalescence de ces mémes complexes sur des boucles prismatiques. Les auteurs ont
¢tudié les conditions thermiques de formation et de stabilité¢ de ces défauts. Ils précisent que
ces défauts plans se forment principalement entre 900 et 1000°C et sont retenus a température
ambiante aprés trempe. En revanche, 1’élimination de ces défauts plans complexes (retenus
aprés trempe depuis 900-1000°C) peut étre obtenue par recuit a des températures comprises
entre 600 et 700°C. Enfin Pang et Kumar indiquent qu’a la teneur en bore étudiée (0,5 %) la
limite de solubilité est dépassée puisqu’ils observent des borures de types Fe,B ainsi que des

borures métastables cuboidaux aux extrémités des fautes.

,,natil.ll‘.
#
[ ] 'lt"
."‘..L" .
L

Figure 1.26 : D’aprés [119]. Défauts plans complexes dans FeAl40C0.7B0.5, a) image en champ sombre
annulaire de trois invariants (A, B et C) du défaut complexe dans des plans {100} avec des vecteurs de
déplacement de type ¥2<010>, b) image en en champ sombre annulaire d’un empilement de trois couches de la
faute complexe sur un plan cube, ¢) image en champ clair montrant cinq variants (a, a’, b, b’ et ¢) avec g = -110.
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1.2.2. Déformation des alliages FeAl en température

Pour établir un état de 1’art sur la déformation des alliages FeAl, nous nous sommes
appuyés sur plusieurs travaux de revue ; notamment ceux de Baker et Munroe [14], de
Yoshimi et Hanada [95], ou encore de Morris [129].

1.2.2.1. Généralités

Compte-tenu de I’anisotropie des constantes d’¢lasticité des alliages FeAl et NiAl (cf.
1.1.3.1.), les modules d’Young (E) et de cisaillement (1) dépendent fortement de I’orientation
cristallographique. C’est ce qui explique la forte dispersion des valeurs rencontrées dans la
littérature pour le module d’Young de FeAl notamment, qu’elles soient issues de calculs, de
126 GPa [130] (dans ce cas le facteur d’anisotropie calculé est faible comparé a celui
déterminé par Leamy et al. [5]) a 150-200 GPa [5], ou bien de mesures expérimentales, de
170-180 GPa [131, 132] a 240-260 GPa [15, 120, 133]. Ainsi que le mentionnent Noebe et al.
[48] pour NiAl ordonné B2, le mode d’élaboration mis en ceuvre peut en effet privilégier
I’apparition de textures cristallographiques particuliéres (<110> par exemple pour des alliages
¢laborés par métallurgie des poudres et extrudés [133]) Quoi qu’il en soit, ces modules
¢lastiques sont fortement dépendants de la température. Par exemple, dans la gamme de
températures et de compositions qu’ils étudient, Harmouche et Wolfenden [133] précisent que
E dépend nettement plus de la température que de la composition, Figure 1.27. Ils établissent
une loi de variation de E en fonction de T (K) et de X (% Al) :

E =287,75-0,219T - 0,0035X* + 0,00305XT (2)

s g - # Figure 1.27: D’aprés [133]. Dépendance du
w2l it 2o module d’Young a la composition pour des alliages

e o > o de type FeAl ordonné B2, avec comme paramétre la
o st S température (en Kelvin a gauche des courbes)

En ce qui concerne I’influence de la taille de grains sur Ry ¢, Baker ef al. [86] montrent
que la loi empirique de Hall et Petch s’applique de fagon satisfaisante. Ils précisent que les
parametres de la loi sont notamment dépendants de la composition en aluminium : la limite

d’¢lasticité a taille de grain infinie (o) et la pente de Hall et Petch (k) présentant un maximum
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pour I’alliage stcechiométrique et un minimum pour 45 % Al. Notons au passage que pour
NiAl la composition steechiométrique correspond a un minimum de k. Les auteurs concluent a

une simple relation de proportionnalité entre k et co.

La limite d’¢lasticit¢ des alliages FeAl est sensible a I’effet d’environnement. Par
exemple, un adoucissement par effet d’environnement a été observé a I’ambiante pour FeAl40
[108, 116]. Ces auteurs montrent aussi une insensibilité¢ a la vitesse de déformation lorsque
I’alliage est sollicité dans le vide tandis que Ry diminue quand € diminue si 1’essai est
réalisé a D’air. Un effet similaire est rapporté pour des monocristaux de FeAl40 [112]. En
contradiction avec ces résultats, Pang et Kumar [111] observent la stabilit¢ de la limite

d’¢élasticité lorsque la vitesse de déformation augmente pour un alliage FeAl40 sollicité a 1air.

La température est un parametre essentiel a prendre en compte lorsque I’on s’intéresse
aux propriétés des alliages FeAl. Au contraire d’études antérieures [3, 4] ou postérieures [93,
109] menées sur des polycristaux, Crawford [89] constate, pour des monocristaux FeAl35.5,
que I’écoulement, qui se fait en dents de scie a température ambiante, montre un fort taux

d’écrouissage lorsque la température augmente (de I’ordre de 1,4 GPa soit environ 1/50 de p)

Pour les températures comprises entre 77 K et la température ambiante, un parametre
essentiel gouverne la déformation : la friction du réseau. Elle correspond a la barriere de
potentiel que doivent franchir les dislocations afin de glisser. Au-dela d’une certaine
température dite « athermique » toute 1’énergie nécessaire au franchissement de la barriére est
fournie par I’activation thermique. Il en résulte que la contrainte nécessaire au glissement des
dislocations diminue lorsque la température augmente jusqu’a la température athermique (Ty)
Pour les températures supérieures a T,, cette contrainte se stabilise. La friction du réseau se
manifeste particulierement dans les structures cristallographiques c.c. Comme la friction du
réseau dépend de la structure de cceur des dislocations, elle difféere donc selon le type de
dislocation. En supposant que la température ambiante soit supérieure a T,, il est possible
d’évaluer la friction du réseau en déterminant le rapport de la contrainte résolue critique a trés
basse température (77 K) sur celle a température ambiante. On parle d’une trés forte friction
du réseau lorsque ce rapport approche ou dépasse 10. Pour les alliages FeAl ordonné B2 la
friction du réseau ne semble ni trés faible ni trés élevée : a partir les données de Crawford [89]

et de Bystrzycki et Varin [109] nous avons calculé que ce rapport est de 1’ordre de 2 a 3.

1.2.2.2. L’anomalie de la limite d’¢élasticité des alliages FeAl B2

Parmi les premiers a avoir étudié les propriétés mécaniques a chaud du FeAl, Moine et
al. [3] et Cottu et al. [4] ont mis en évidence le phénomeéne d’anomalie de la limite

d’¢lasticité, Figure 1.28. Comme nous le mentionnions plus haut (I.2.1.1), ces mémes auteurs
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mettent en évidence une recrudescence de la fragilité intergranulaire, apres le pic, qui leur

semble indissociable de I’anomalie de la limite élastique.

Figure 1.28 : D’aprés [4]. Une des premiéres observations
de I’anomalie de la limite d’¢lasticit¢ de FeAl40 mise en
évidence par des essais de traction compris entre
I’ambiante et 1000°C, pour différentes vitesses de
déformation.

Les travaux menés depuis, quoique parfois contradictoires, peuvent nous permettre de
dresser une liste des caractéristiques décrivant I’anomalie de la limite d’élasticité des alliages
FeAl ordonnés B2 :

- Si le recuit d’élimination des lacunes n’est pas complet, I’anomalie est masquée par un
fort durcissement attribué aux lacunes thermiques retenues [30, 35, 97]. Pourtant,
Kupka [134] affirme avoir observé ’anomalie lors d’essais de flexion trois points
réalisés sur un alliage FeAl45Cr4 (dopé en Zr et B) non recuit ; il mesure une variation
de Ry, de prés de 350 MPa entre I’ambiante et T, (~ 500°C)

- L’anomalie a été¢ mise en évidence pour des alliages contenant de 36,5 a 48 % [30, 33,
34], mais la vitesse de déformation doit étre « adaptée » lorsque la composition
steechiométrique est approchée : pour le composé FeAl I’anomalie est masquée pour
¢=10" s, a peine décelable pour 1,6 s et nettement observable pour 2000 s™' [30,
33, 34]. Pour une vitesse de 10° s, Reimann et Sauthoff [135] observent

effectivement 1’anomalie pour 40 et 45 % Al mais pas pour les teneurs plus élevées.

- Le positionnement du pic en température et contrainte dépend de la vitesse de
déformation [3, 4, 34, 35, 92, 97, 136].

- Le changement de direction de glissement <111> - <100> [31, 35, 81, 92, 97] est
observé aux environs de la température du pic. Morris et Morris [31] dans un travail

sur des monocristaux de FeAl40, avec une orientation proche de [001], étudient
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I’évolution de la structure de dislocations aprés déformation de I’ambiante a 700°C a

une vitesse de 3.10 s™. Nous en présentons une synthése dans le Tableau I.7. Malgré

les réserves que nous avons émises précédemment (I.1.3.2b)), il semble que la nature

des dislocations glissiles a haute température soit encore sujette a controverse : Kad et

Horton [102] ainsi que Li et al. [33] n’observent que des dislocations <111> dans ce

régime de températures.

Tableau 1.7 : Observations des structures de dislocations dans FeAl40 par Morris et Morris [31].

Température | Ry,o, Configurations des dislocations
20 2500°C | constante S(l)li;;erdlslocatlons <111> sur {011} glissiles, de type essentiellement
Toujours de nombreuses superdislocations coins <111> sur {011}
. . Réactions du type <111>+ <111> - jonctions <100>, rectilignes le long
(o] )
500 a 525°C | croissante de <010>, sur des plans {001}
Décomposition du type <111> 2> <100>+ <011>
. Treés peude <111>
o =
S25°C=T, jmaximum | ;60 ot 110> sur {001}-{011} et {110} respectivement
550°Cetau- | ,, . Evolution graduelle d’un mélange de <100> et <110> vers des <100>
s décroissante
dela seulement

- Le coefficient de sensibilité (S) de la contrainte a la vitesse de déformation est faible,

voire nul, dans le domaine d’anomalie (i.e. dans la partie croissante de la courbe

Ro2%=f(T)) [4, 35, 92, 97]. Une des conséquences est que la déformation se localise

fortement dans le domaine d’anomalie [96, 97]

- L’amplitude de I’augmentation de la limite d’¢élasticit¢ dépend de I’orientation de

sollicitation, de méme que I’occurrence de dents de scie (« serrations ») ou de crochets
de tractions [81, 92, 93].

- Un faible pic d’écrouissage (a 0,2 % de déformation permanente) semble se manifester

a proximité du pic d’anomalie [31],

- Un faible dopage en bore conduit a un net décalage du pic vers une température et un

niveau de contrainte supérieurs [30, 35, 97], ainsi qu’a un élargissement du pic [30]. Il

a été suggéré [35, 97] que ce décalage puisse étre 1ié a une baisse de la mobilité des

dislocations <110> coin engendrée par la ségrégation du bore sur celles-ci.

1.2.2.3. Modg¢les proposés pour I’anomalie de la limite d’élasticité

A T’heure actuelle, il n’existe pas de consensus sur les mécanismes qui produiraient

cette augmentation anormale de la limite d’¢élasticité dans une certaine gamme de température.

Plusieurs articles de revue ont été consacrés a ce phénomene dans les intermétalliques en
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général [137-140] ou de fagon plus particuliere dans les alliages fer-aluminium [79]. De
manicre anecdotique nous pouvons citer les premieres tentatives d’explication. En 1964,
Stoloff et Davies [27] envisagent un mécanisme de blocage (non-défini) induisant la transition
de systéme de glissement et donc une forme d’épuisement des dislocations <111> mobiles
aux températures intermédiaires, tandis que Moine et al. [3] (1965) basent leur hypothése sur
les travaux de Flinn [141] (1960) : les superdislocations <111> changeraient de plan de
glissement ou elles seraient plus stables en configuration dissociée par montée ce qui les
rendraient, par conséquent, plus difficiles a faire glisser. La chute de contrainte aux
températures plus élevées interviendrait en raison d’une restauration rapide, par agitation

thermique, des APB générées : ainsi I’ordre serait rétabli, la dislocation n’étant plus dissociée.

La plupart des modéeles que nous allons maintenant présenter reposent sur le blocage
thermiquement activé et spécifique des superdislocations <111>, la chute de contrainte a
haute température étant la conséquence de D’activation du glissement des dislocations
ordinaires <110> et <100>. Les modeles different alors par le mécanisme responsable du

blocage des superdislocations.

a) Mod¢le de durcissement lacunaire

Par rapport a ce que nous venons d’évoquer ce modele constitue une exception : il ne
fait pas intervenir le changement de systeme de glissement. Sur la base des observations
initiales de Carleton ef al. [30] concernant I’absence d’anomalie lorsque le matériau n’est pas
correctement recuit, George et Baker [32, 142] ont proposé¢ un modele de durcissement
lacunaire a partir d’expériences menées avec un simulateur de traitements thermomécaniques
Gleeble (Figure 1.29) En mesurant la limite d’¢lasticité (Roy) immédiatement apres (1s)
chauffage tres rapide a 855 K, les auteurs obtiennent la méme valeur qu’apres recuit a 673 K.

Les auteurs montrent par ailleurs que lorsque le temps de maintien augmente, R 2, augmente.

s00- Figure 1.29 : D’aprés des travaux non-publiés cités

down-quenching dans [32, 142]. Ryo=f(T), effet d’un chauffage et

= 409 - d’un refroidissement rapides sur la limite d’élasticité
“E; e & Vsec Roll/ERTGES au pic d’anomalie. Le triangle, le losange et le carré
£ oo “ & 305k FEIVEATOSZ correspondent a la limite d’élasticité mesurée apres
& % B Smin hold/FA706.2 chauffage tres rapide a 855 K et maintien variable.
c:? 200 8 V073308 B5Egce Le .rond e’t 1e. t.ri’angle in\fers.é cgrr.espondent a }a
2 3 ¥ 3 FEGaniiEE st limite d’¢lasticité mesuré immédiatement apres

104r refroidissement a 855 K trés rapide depuis 1073 et

1173 K respectivement (maintien de 30 min a ces
200 460 600 B0 11000 1200 températures) La courbe continue correspond a des
Temperalure {K) essais standards.

De plus, en trempant les échantillons dans le simulateur jusqu’a 855 K aprés maintien a 1173

et 1073 K (30 min), ils mesurent une limite d’élasticité supérieure a celle obtenue aprés essai
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« classique » (maintien long pour homogénéisation de la température) a 855 K. Les auteurs
affirment donc que ’anomalie de la limite d’élasticit¢ observée dans les alliages FeAl
ordonnés B2 serait due a I’introduction (pendant le chauffage de 1I’éprouvette ainsi que son
éventuel maintien en température avant essai) d’une quantité de lacunes thermiques suffisante
pour durcir le matériau par interaction avec les dislocations. De facon succincte, ils

modélisent 1’évolution de Ry 29, en fonction de la température avec I’équation suivante :
Oy :AGL + Grp

ou Aoy, correspond a I’incrément de contrainte lié au durcissement lacunaire ; ce terme
augmente avec la température et est indépendant de la vitesse de déformation (S peut

donc étre nul dans le domaine d’anomalie)

opp correspond au mécanisme relais donnant lieu a la chute de contrainte avec la
température. Ce phénomene, qu’ils nomment « fluage-dislocations », serait li¢ a la
montée thermiquement activée des dislocations par absorption de lacunes devenues
suffisamment mobiles. orp dépend donc de la vitesse de déformation (ce qui conduit a
un décalage du pic vers des valeurs de T, et oy, plus élevées) et ne fait toutefois pas

intervenir le changement de systéme de glissement.

Les auteurs précisent que le temps nécessaire pour obtenir la concentration d’équilibre
en lacunes thermiques est de I’ordre de 30 minutes. Ils expliquent I’effet du bore par un
mécanisme de durcissement en solution solide ainsi qu’une diminution du fluage-dislocation.
Dans des travaux ultérieurs [99], des éléments complémentaires sont apportés a la théorie. En
premier lieu, il semble que les mono-lacunes soient des obstacles faibles. En deuxi¢me lieu, la
limite d’élasticité a température ambiante du matériau, FeAl40, trempé depuis T est
équivalente a celle obtenue pendant I’essai a T sur un matériau recuit. En troisi¢éme lieu, il n’a
pas été observé d’ancrages forts autres que ceux liés aux dislocations de la forét. En
conséquence les auteurs [99] concluent que 1’anomalie est due au durcissement engendré par

les mono lacunes, pas par des agrégats de lacunes.

Ce modele peut expliquer une partie des caractéristiques de I’anomalie mentionnées
plus haut, mais il ne peut cependant rendre compte ni des effets d’orientation ni du
changement de systéme de glissement. De plus des expériences récentes de recuits rapides en
bains de sels [97] montrent que la stabilisation de la dureté mesurée aprés trempe se produit
pour des temps de maintien inférieurs a 5 min. Cela signifie que la concentration d’équilibre
des lacunes thermiques est atteinte beaucoup plus rapidement que ne le pensent George et
Baker [142] qui évaluent ce temps a 30 minutes. De plus, ce mécanisme est trés spécifique a
FeAl et a ses propriétés de formation et de rétention des lacunes thermiques. Enfin le

mécanisme lacunaire développé dans ce modele ne rend compte qu’artificiellement d’un S
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nul. Or toutes les anomalies de contrainte d’écoulement des alliages intermétalliques

correspondent a un S nul [140].

b) Mod¢le de la dissociation par montée des <111>

Le principe de ce modele est assez proche de ce que proposait Flinn [141], auquel nous
faisions référence en introduction de cette section, et a été dévelopée par Saka et al. (ref.53-56
dans [79]) pour le BCuZn puis appliqué au cas de Fe;Al [28]. Les superdislocations se
dissocieraient par montée (par absorption locale de lacunes) et deviendraient ainsi sessiles
puisque la zone fautée li¢e au glissement de la premicre superpartielle, n’étant pas effacée par
celui de la seconde, constituerait un ancrage de la superdislocation. Pour FeAl40, Yoshimi et
al. [94] observent effectivement que parmi les dislocations <111> majoritaires a Tp,
nombreuses sont celles qui sont dissociées par montée. Ils attribuent par ailleurs les nombreux
débris et boucles, qu’ils mettent en évidence derriére les superdislocations dissociées par
montée, a I’interaction entre celles-ci et les lacunes thermiques en exces. Toutefois, il
n’explicitent pas le mécanisme de cette interaction. Il peut étre opposé a ce modele que la
cinétique d’un tel mécanisme est peu compatible avec les vitesses de déformation élevées

pour lesquelles I’anomalie se manifeste encore [79].

¢) Modeéle de la décomposition des superdislocations <111>

Comme nous I’avons vu lors de la présentation des principales caractéristiques du phénomene
d’anomalie de la limite d’¢lasticité dans FeAl, le pic semble correspondre au changement de
systtme de glissement [81]. Yoshimi et ses collaborateurs ont alors tenté d’expliquer
I’anomalie par le blocage des <111> mobiles suite a leur décomposition selon le schéma :
a<l11> = a<100> + a<011>. En effet dans le domaine de température de 1’anomalie les
dislocations résultantes, dites ordinaires, ne sont pas supposées mobiles et entravent ou
bloquent le mouvement des superdislocations. Dans ce mod¢le la création du pic repose donc
sur la production de dislocations ordinaires <100> sessiles. L origine de ces dislocations peut
étre due a une décomposition spontanément favorable, comme proposée par Fu et Yoo [80]
pour NiAl selon la réaction [111] = [010] + [101]. Les auteurs [80] pensent que cette
décomposition ne se produirait que difficilement pour FeAl. L’explication tient a ce qu’ils
calculent une énergie d’APB nettement plus faible pour FeAl, 300 mJ/m? contre 820 pour
NiAl. De plus, leurs calculs montrent que les forces de répulsion élastique sont plus faibles
pour NiAl. Le bilan est donc une largeur de dissociation plus grande pour FeAl (par rapport a
NiAl) qui rendrait difficile la décomposition puisque celle-ci nécessite une constriction

préalable des superpartielles. Les promoteurs du modele d’anomalie décrit ici [92, 93, 96]
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pensent que la décomposition a néanmoins lieu, bien qu’elle soit difficilement observable. Ils
se basent, pour en justifier I’existence, sur une localisation de la déformation, caractérisée par
I’hétérogénéité du taux de déformation en volume. Cependant, il nous semble que cette
localisation de la déformation, signe d’une sensibilité nulle de la contrainte a la vitesse de
déformation, ne peut pas directement permettre de conclure a ce mécanisme de décomposition
plutdt qu’a un autre. Pour la difficult¢ d’observation, ils font référence aux arguments

énergétiques développés par Fu et Yoo [80].

Les résultats des observations de Morris et Morris [31] présentés dans le Tableau 1.7
vont dans une certaine mesure a ’appui de ce modele. Les auteurs n’observent effectivement
pas d’évidences d’épinglage des <111> par montée ou par glissement dévié et concluent que
I’anomalie est vraisemblablement due a la décomposition des <111> et aux réactions entre
elles. De plus, ce mécanisme permet d’expliquer la dépendance de I’anomalie en fonction de
I’orientation. Cependant la décomposition ne semble observée que pres du pic ainsi que le
montrent le récapitulatif des travaux de Morris et Morris [31] et I’étude de Calonne ef al. [35,
97]. En outre, le fait que la décomposition n’apparaisse qu’aprés un certain taux de
déformation [96] pourrait laisser penser que ce mécanisme contribuerait seulement a

I’écrouissage, pas a la limite d’¢lasticité.

d) Trainage de tubes d’APB créés par absorption de lacunes

thermiques

Les travaux trés récents de Calonne et al. au sein du centre SMS de I’Ecole des Mines
de St Etienne, ont conduit a proposer un modéle d’anomalie reposant sur le trainage de tubes
d’APB créés par I’absorption de lacunes thermiques [97]. Ce trainage serait relayé a haute
température par D’apparition de dislocations ordinaires via la réaction de décomposition
mentionnée plus haut. Il s’agit d’'un mécanisme qui entre dans la catégorie des modeles de
type épuisement-multiplication des dislocations mobiles, comme décrits par ailleurs [118,
140, 143, 144]. Dans une démarche de synthése des multiples observations réalisées par
différentes équipes de recherche sur FeAl ordonné, ce modéle met en relation I’interaction
lacunes thermiques/dislocations avec la spécificité du changement de systeme de glissement.
Il comprend deux parties indépendantes. La premiere permet d’expliquer I’augmentation de
contrainte en température : dans leur mouvement, les superdislocations <111> interagissent
avec les lacunes thermiques rencontrées sur leur trajet. La superpartielle de téte, absorbant
celles-ci, génere des crans et développe, dans la poursuite de son déplacement, des tubes
d’APB qui finissent par ’immobiliser. Il doit donc se produire un supplément de contrainte
pour intensifier la multiplication afin de respecter la vitesse de déformation imposée et

constante. Ce phénoméne est thermiquement activé via I’augmentation de la concentration
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lacunaire en fonction de T. La seconde partie met en ceuvre, de manic¢re indépendante, la
formation de dislocations ordinaires <100> et <110>. C’est & ce niveau qu’intervient la
décomposition des superdislocations <111>. Comme les dislocations ordinaires ne sont pas
affectées par le trainage des tubes d’APB, leur production contribue au retour vers un
comportement normal du matériau. Ce modele est développé sur les bases d’observations
macroscopiques (compression en température, géométrie du glissement) et microscopiques
(microscopie électronique en transmission conventionnelle et in sifu) Il permet de rendre

compte a la fois :
- de la sensibilité nulle ou faible a la vitesse de déformation,

- du changement de systéme de glissement : la décomposition des <I111>y joue un role

prépondérant,
- de la nécessaire importance des lacunes thermiques.

Il reste cependant a valider les hypotheses proposées par les auteurs [35, 97] pour
expliquer 1’effet du bore sur la position du pic en contrainte et en températures. Ils supposent
[97] que le bore abaisse 1’énergie apparente de migration des lacunes (par la formation de
complexes par exemple [38]) et que I’efficacité de capture des lacunes par la superpartielle de
téte puisse en étre améliorée : ainsi pour que la multiplication s’intensifie autant que
I’épuisement, un renforcement de la limite d’¢élasticité est nécessaire. Les auteurs suggerent
par ailleurs [35] que le décalage en température du pic soit di a la ségrégation du bore sur les
dislocations résultant de la décomposition : 1’activation du glissement des <100> et <110> se
faisant alors pour des températures plus élevées. Enfin la durée de vie trés courte des tubes
d’APB (évaluée a quelques secondes par MET in situ [97]) rend leur observation post mortem

trés compliquée.

1.3. Conséquences de I’addition de nickel sur quelgues propriétés des
alliages FeAl ordonnés B2

La recherche de meilleures propriétés mécaniques, notamment une plus grande
résistance a haute température, a conduit a I’introduction de Ni comme ¢élément d’alliage dans

FeAl, et inversement.
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1.3.1. Sites préférentiels d’occupation et interactions avec les
lacunes

Parmi les premiers travaux concernant 1’addition d’un second métal de transition a
FeAl ceux de Kong et Munroe [10, 11] montrent que dans les alliages FeAl ordonnés B2 les
atomes de nickel occupent les sites de fer (a 99,8%) et que cette addition de nickel semble

conduire selon eux a une inhibition de 1’élimination des lacunes thermiques.

D’un coté, le Tableau L.8 : D’aprées [145]. Energie des sites préférés pour des impuretés dans
. NiAl et FeAl
premier de  ces
résultats a largement Y i La Ti Mo v Cr Mn Fe Ni Co
NiAl
été COIlflI‘mé depuls }:':.c:\.;rk)l ;l\.ljb.‘ :r\_lltsl} E::I:l']' ;}_:]3'} E1\_Irr_\1 ilr\_tlljr\ l;l\_:JIE ;I\_il.ltij -alutij —i?ll.ltlﬂ
FeAl
1 site Al Al Al Al Al Al Al F Fe
tant du pOlnt de vue I'.':.“., (Ry) 0042 0038 0028 0034 0.025 0017 0.004 Iljll? 0013

expérimental [12,

146-148] que par le

biais de modélisations [145, 149-152], Tableau L.8. De maniére générale, pour un métal de
transition ajouté a FeAl et a I’exception du cuivre, la tendance, en termes d’occupation
préférentielle de sites, est la suivante [150] : plus le numéro atomique augmente plus la
préférence pour les sites de fer est grande. En outre, les travaux de Banerjee ef al. [150]
montrent que, lorsque les atomes de nickel se placent sur les sites de fer, des atomes de fer
peuvent aussi étre déplacés sur des sites d’aluminium. D’ailleurs, que ce soit pour les alliages
hypo-steechiométriques ou hyper-steechiométriques, Ni se substitue a Fe avec des énergies de
formation théoriques respectives de -0.2627 eV/atome et -0.265 eV/atome [149], tres
favorables en comparaison du calcul mené pour une substitution sur les sites d’aluminium.
Notons enfin que si la préférence de site de Ni dans FeAl est assez bien établie, la situation est
plus compliquée pour Fe dans NiAl [145]. En effet, selon Bozzolo et al. [153], du co6té riche
en aluminium le fer remplace simplement le nickel tandis que du coté pauvre, Fe se répartit

sur les sites de Ni ou de Al, avec une faible préférence pour les derniers.

Tableau 1.9 : D’aprés [154]. Temps caractéristiques En revanche, il s’avere que 1’effet

our I’élimination des lacunes thermiques (h . Py .
pou fmt o ques (h) du nickel sur I’élimination des lacunes

T(K) Fe-45A1  Fe-45Al-  Fe—45Al-  Fe-4SAl- ne concerne pas la thermodynamique

3N 6Ni ONi - .

_ ' ' 10N (comme initialement supposé [10, 11])
673 43 413 1890 > : N oo

X e mais la cinétique d’élimination. En effet,

773 1.7 14 27 46
- T les travaux de Schneibel et al. [13, 154,

155] montrent une nette augmentation

du temps d’élimination des lacunes (t;) lorsque la teneur en nickel augmente, Tableau L.9 :
par exemple une addition de 3 % Ni conduit a un t, 10 fois supérieur a celui de 1’alliage

binaire FeAl45 [154]. La méme tendance est aussi mentionnée par Munroe [12].
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Les explications probables pour ce ralentissement de I’élimination des lacunes di au
nickel reposent pour la plupart sur des considérations énergétiques. Kong et Munroe [10, 11]
invoquent pour leur part la différence d’énergie de liaison des bilacunes entre NiAl
(-0,1 eV [59]) et FeAl (0,57 eV [59]) en pointant le fait qu’une addition de nickel a FeAl peut
réduire cette énergie. La facilit¢ de formation d’agrégats de lacunes rendrait ainsi leur
¢limination difficile. Schneibel et al. [155], quant & eux, pensent que cela est dii a une
augmentation de 1’énergie de migration des lacunes lorsque Ni est alli¢ a FeAl45 (1.46 eV et
1.86 eV, pour FeAl45 et FeAl45Ni3 respectivement) En conséquence, afin d’assurer

I’¢élimination compléte des lacunes thermiques en exces et d’éviter un durcissement lacunaire

0.05 grv e
0.04 £ %, =04

003 E

E « FeAl NiAl—>

0.02

0.01 % ! e Figure 1.30: D’aprés [147].
0.00 sl bl e AR Concentration en lacunes du pseudo-
005 prerrprrrrrrrrrITTITTTTTY AL S e binaire (Ni,Fe)Al en fonction de la
0.04 £ Xy = 0.45 E 3 composition et la température de
0.03 3 E trempe. Pour les alliages riches en

0.02 & ! -3 aluminium, la ligne en pointillé
0.01 Gpg-o—o Xy =051 - correspond a la concentration requise
0.00 TS ”'!i'tw e en lacunes constitutionnelles. Les
0.05 prr T T T T LA LAAR) R LA R cercles noirs et blancs représentent les
0.04 F- x,=048 § = F---------- ey échantillons trempés respectivement
0.03 f Quenched from depuis 700 et 1000°C.

E o 700°C
0.02 & @ 1000°C

%, = 0.52

Vacancy Concenfration Vacancy Concentration Vacancy Concentration

0 041 .0.2 EFG d.4 05 GE\ 0 . 01 02 ?(;3 04 05 086

qui pourrait interférer avec la détermination des propriétés mécaniques, ces auteurs proposent
de modifier la procédure traditionnelle d’élimination des lacunes [6]. Deux possibilités sont
envisageables : augmenter la durée ou la température de recuit. Ainsi, pour FeAl45Ni3
(Tableau 1.9), une augmentation de 100 K raméne t, a 14h au lieu de 413h. Il a aussi été
montré [13] que I’addition de nickel a FeAl45 augmente la concentration de lacunes
thermiques a I’équilibre pour des recuits a 400 et 700°C mais la diminue pour des recuits a
des températures supérieures ou égales a 1000°C. Des précisions sur ce point ont ¢été
récemment apportées par Pike et al. [147]: cette augmentation se produit pour toutes les
teneurs en aluminium excepté pour 40 %, Figure 1.30. A cette composition, en effet, la

concentration de lacunes reste a un niveau tres faible quelle que soit la teneur en Ni [156].
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1.3.2. Effet du nickel sur les propriétés mécaniques

Fe-45A1-5X-0.28-0.1Zr {at. %)

1.3.2.1. Propriétés élastiques

290 —r—r—r—
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Figure 1.31: D’aprés [132]. Evolution, a température
ambiante, des modules d’Young et de cisaillement en

fonction du numéro

atomique de 1’élément d’ajout.

Schneibel et al. [132] ont mesuré les
modules d’Young et de cisaillement pour
des alliages du type FeAl45M5B0.2Zr0.1
(M= Ti, Cr, Mn, Fe, Co, Ni or Cu) a
L.31.

Retenons, pour la suite de notre travail, que

température  ambiante, Figure
pour une addition de 5 % at. de nickel les
auteurs mesurent un module d’Young de
182 GPa, un module de cisaillement de

70 GPa.

1.3.2.2. Durcissement par effet d’alliage

Le durcissement par effet d’alliage peut avoir plusieurs origines. Il peut étre di a la

dispersion des atomes étrangers dans la matrice ou bien a la ségrégation des solutés sur les

deéfauts, tels que les dislocations, ou bien encore a la précipitation d’une phase dispersée, si la

limite de solubilité du soluté est dépassée. Pour les teneurs qui nous intéressent — inférieures

ou égales a 10 % at. de nickel — les alliages sont a priori monophasés, comme le montre la

coupe isotherme du diagramme ternaire présentée Figure 1.32. Le troisieme mode de

durcissement n’est donc pas a considérer.

Figure 1.32: Section isotherme a 950°C du diagramme
ternaire Fe-Al-Ni ([157] d’aprés [158]) Des sections a d’autres
températures, plus ¢levées ou plus basses, montrent que les
alliages contenant moins de 10 % at. Ni (~ 13 % massique)
sont toujours ordonnés B2. Cette phase est notée 2 sur la
section isotherme.
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Nous nous intéresserons dans cette section a la question du durcissement en solution

solide. Pour ce faire, nous commencons par présenter I’effet du nickel sur le parametre de

maille, a.

0.2904

0.2802 L

020 [

0.2698 |

0.2896 |

0.2894 ' 1 1 ) L L

Aoom Temparature Lattice Parametar, nm

Ni Content, at. %

Figure 1.33: D’apres [155]. Parametre de
maille d’alliages FeAl45 dont la teneur en
nickel varie de 0 a 10 % at, apres
établissement de 1’équilibre a 773 et 973 K.

A ce propos, les différents auteurs [12, 147, 155,
156] sont d’accord pour dire que a diminue
lorsque la teneur en Ni augmente, comme illustré
sur la Figure I.33. Cette diminution a lieu
indépendamment de la composition en aluminium
[147, 156]. De cette dépendance et dans cette
[155],

possible d’évaluer le facteur de taille m. (i.e.

gamme d’additions de nickel, il est
|Olna/Oc|, ou c est la concentration en soluté)
comme prenant la valeur 0,0261. Cette valeur est
aussi obtenue a partir des données de Pike et al.
[147] pour FeAl45 alors que pour FeAl40

I’évaluation de n. conduit a une valeur deux fois plus faible.

La diminution de la teneur en aluminium devrait donc provoquer un affaiblissement de

la contribution de I’effet de taille au durcissement en solution solide dii au nickel. Pourtant les

premiers travaux de Schneibel ef al. [132] (Figure 1.34) montrent que 1’addition de 5 % at. de

nickel produit ’augmentation de la limite d’¢lasticité la plus élevée en comparaison de celle

générée par I’addition des autres éléments de transition choisis (Ti, Cr, Mn, Co ou Cu)

D’autres travaux de Schneibel er al. [146, 155] confirment que la limite d’élasticité a

I’ambiante des alliages FeAl augmente apres addition de nickel. D’aprées leur données [155]

sur FeAl45 il est possible d’évaluer le
durcissement par atome de soluté a 43
MPa / % Ni. C’est un ordre de grandeur
que nous retrouvons en nous basant sur
les travaux de Pike et Liu [156] puisque
le durcissement en solution solide di au
nickel peut valoir jusqu’a 30 MPa / % Ni.
De plus, en prenant en compte Ila
température de déformation, Brenner et
al. [159]

conséquent de la limite d’¢lasticité de

observent un renforcement

Fe-45A1-5X-0.2B-0.1Zr {at. %)
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t
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Figure 1.34 : D’aprés [132]. Evolution de la limite
d’élasticité a température ambiante en fonction du
numéro atomique de 1’élément d’ajout.

FeAl par addition de nickel, Figure 1.35. Les auteurs ont travaillé avec des monocristaux

orientés selon <100> dont la composition en nickel varie : FexNigyxAlsy avec x = 10-50 %.
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Les alliages sont testés en compression uniaxi

ale. Brenner et al. montrent que pour des

additions inférieures a 30 % Ni la limite d’¢lasticité augmente avec la teneur en nickel.
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Il semble que le renforcement observé ne soit pas dii a un durcissement par effet atomes

étrangers dispersés (Ni) dans la matrice (FeAl) E

n effet, en utilisant les théories classiques de

durcissement en solution solide pour alliages binaires dilués, Schneibel et al. [132] comme

Brenner et al. [159] montrent que 1’effet renfor¢ant du nickel ne peut étre reproduit ni par

I’effet de taille ni par celui du module. Quoi

controverse en raison, principalement, de 1’effet

qu’il en soit ce renforcement est sujet a

concomitant du nickel sur la concentration

d’équilibre des lacunes thermiques, 1.3.1, ¢’est pourquoi nous abordons le role des lacunes

thermiques dans le durcissement dans la section suivante.

1.3.2.3. Role des lacunes the
indirect de I’addition de nicke

Kong et Munroe [10] ont été les

premiers a noter une  surprenante

augmentation de la dureté aprés recuit basse
température, quand Ni est ajouté au composé
FeAl. Ils

sensibilité

ont aussi relevé une faible

de

thermique. Non conscients alors de 1’effet du

la duret¢é au traitement
nickel sur la cinétique d’élimination des
lacunes, les auteurs avaient effectué le recuit
selon la procédure classique [6], c’est-a-dire
une semaine a 400°C. Cependant, Kong et

Munroe [10] notent tout de méme que cette

rmiques sur le durcissement: un effet

1

Hardness

S T

S

= NN

Figure 1.36: D’apres

[12].
FeAl45Nix en fonction de la composition en nickel
(x) pour différents traitements thermiques.

Dureté d’alliages
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augmentation de la dureté apres recuit est beaucoup plus importante pour des additions faibles
de nickel a FeAl (+100%) que pour des additions faibles de fer a NiAl (+30%) Dans une
publication postérieure, Kong et Munroe [11] précisent que ces caractéristiques, augmentation
de la dureté et sensibilité faible de la dureté au traitement thermique, ne sont pas observées
simultanément pour d’autres additions de métaux de transition. Ces résultats ont été
rapidement confirmés pour de nombreux alliages FeAl : pour FeAl45Nix (x=0.1-10 %) [12,
132], Figure 1.36 et pour FeAl50Nix (x=1 ou 5 %) [160]. Les écarts de dureté entre alliage
binaire et alliage ternaire sont probablement dus, dans ces travaux, a un recuit d’¢élimination
des lacunes inefficace [13], c’est-a-dire a la présence non négligeable de lacunes thermiques
en exces. Cependant, la tendance est correcte sur le plan qualitatif puisqu’elle a été¢ confirmée
depuis pour des alliages du type FeAl40Nix (x=2,4-12 %) [156, 161] correctement recuits. En
outre, le maximum de dureté établi par Kong et Munroe [10] pour une addition de 10 % Ni au
composé FeAl a été confirmé récemment par Pike et al. [147]. Notons au passage que pour les
alliages NiAl [162], Pike et al. montrent que le durcissement dii a 1’addition de fer est lui

aussi dépendant de I’écart a la steechiométrie.

Nous comprenons maintenant mieux pourquoi le renforcement de la limite d’élasticité a
température ambiante par addition de nickel peut étre sujet & controverse. En premier lieu,
Schneibel et Munroe [13] précisent que la concentration en lacunes est plus élevée pour les
alliages au nickel et qu’en retirant la contribution au durcissement qui en découle, le
renforcement uniquement di au nickel devrait étre plus faible que prévu. En second lieu, Pike
et al. [156] montrent que les lacunes sont les défauts qui contrdlent effectivement le
durcissement ; le role de Ni est de modifier la structure de défauts. Il est intéressant de noter
pour notre étude que ces auteurs mentionnent cependant que leurs conclusions ne sont pas
valides pour les alliages du type FeAl40. En effet ces alliages ont a la fois la concentration en
lacunes la plus faible et la concentration en défauts d’antisites la plus élevée ; en conséquence

des additions de nickel peuvent avoir un fort effet durcissant.

1.3.2.4. Une fragilité accrue

Nous pouvons relever (Figure 1.37) que FeAl45Ni5B0.2Zr0.1 montre, par rapport a
I’alliage binaire, une diminution de plus de 5% de sa ductilit¢ a I’ambiante [146],
concomitante avec le renforcement de Ry, @ 1’ambiante décrit plus haut. C’est aussi le cas
apres ajout d’autres métaux de transition. Salazar ef al. [163] ont récemment confirmé cette
tendance : 1’alliage ternaire étudié (1 % at. Ni) présente une limite d’élasticité en compression
plus élevée mais un allongement a rupture plus faible que le binaire correspondant (FeAl40)
Pourtant, 1’allongement a rupture de FeAI40Nil est de I’ordre de 20% apres recuit a 400°C au

lieu des 7% obtenus sur 1’alliage brut de coulée.
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Figure 1.38 : D’aprés [146]. Pourcentage surfacique de
rupture inter-granulaire en fonction de la composition en
aluminium d’intergranulaire a intra- Al effective. Sollicitation a I’air.

mode de rupture des alliages fer-

granulaire [7]. La persistance de la

rupture intergranulaire pour les alliages ternaires dont 1’¢lément d’addition occupe
préférentiellement le sous-réseau Al signifie que ces éléments sont particulierement néfastes
pour la cohésion des joints de grains. Méme s’il occupe le sous-réseau du fer, le nickel a donc

aussi tendance a accroitre la fragilité de FeAl.

Pour les alliages contenant du nickel, la ténacité dépend faiblement de la vitesse de
fissuration [146], une caractéristique partagée par les alliages au titane ou au chrome mais pas
par ceux contenant Mn, Co ou Cu ni par les alliages binaires FeAl45. Ce que nous pouvons
conclure du travail de Schneibel et al. [146] est que ’addition de nickel semble offrir le

meilleur compromis entre la ténacité et la limite d’¢lasticité.

-59 -



Chapitre I : SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

1.3.3. Structure de dislocations des alliages FeAl+Ni

1.3.3.1. Aprés recuit

Les alliages intermétalliques FeAl ordonnés B2 contenant du nickel sont monophasés
[10-13, 132, 146, 147, 154-156, 159-161, 163, 164], présentent majoritairement, apres recuit,
une distribution de dislocations <100> a caractére coin [11-13, 155, 156, 160, 161, 164] ainsi
que des cavités cuboides (« cuboidal voids ») caractéristiques [12, 13, 155, 156, 160] quelle
que soit la teneur en aluminium [160]. Ces cavités sont uniquement présentes pour des teneurs
en nickel inférieures a 10 % [12, 155, 160] et pourraient étre la conséquence de I’interaction
entre les lacunes et les atomes de nickel [12]. Elles pourraient aussi servir de réservoirs de
lacunes qui se condenseraient au cours du recuit en boucles de dislocations [13]. En effet, si la
densité des dislocations de type <100> est relativement faible et que leur distribution est
hétérogeéne avant recuit [11-13, 155], apres recuit la premiere augmente et la seconde devient

homogene en méme temps que la concentration de cavités diminue.

1.3.3.2. Aprés déformation

Patrick et al. [164] sont les premiers a avoir observé un changement du vecteur de
Burgers des dislocations glissiles, de <111> a <100>, en fonction a la fois de la température et
de la teneur en nickel pour des alliages polycristallins du type Fego.xAlsoNix (x=0 a 60 %) Ce
changement se produit a température ambiante pour des teneurs supérieures a 10-20 % Ni :
I’alliage a 10 % Ni présente les deux types de vecteurs de Burgers, alors que des 20 % seules
les dislocations <100> sont observées. Pour des teneurs en nickel inférieures, le changement

se produit aux environs de 400°C.

Savage et al. [161] ont étudié¢ la microstructure de monocristaux orientés selon <100>
d’alliages FegoxAlsoNix (x=10 a 50 %) apres déformation a ’ambiante. Pour une addition de
10 % de nickel, ils montrent que la déformation est essentiellement liée a I’activation des
superdislocations vis <l 11> sur des plans de type {011}. Pour les compositions plus riches en
nickel, ces mémes auteurs mettent en évidence une microstructure différente bien que les
dislocations de type <111> soient toujours majoritaires. En effet, le glissement a lieu
principalement sur des plans {112} et le caractére dominant des dislocations est proche du
caractere coin (a la place de vis) De plus, les auteurs ont pu effectuer des mesures de distances
de dissociation entre les superpartielles a/2 <111> pour les alliages ternaires a 10 % Ni ainsi
que pour les alliages binaires. Ils observent une nette diminution de cette distance s’il y a

addition de nickel et supposent en conséquence une augmentation de I’énergiec d’APB
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correspondante, en considérant les mémes constantes d’élasticité que pour FeAl. Le travail
plus récent de la méme équipe de recherche [159] confirment les observations précédentes sur
la diminution de la distance de dissociation et le changement de plan de glissement apres
addition de nickel. En outre, Brenner et al. [159] étudient les systémes de glissement actifs et
le caractére des dislocations impliquées dans la déformation des mémes monocristaux —
orientés selon <100> — d’alliages FeeoxAlsNix (x=10 a 50 %) en fonction de la température
de compression. Finalement, ils mettent en évidence que la direction de glissement <111> a
basse température ceéde le pas a la montée des <100> typiquement au-dessus de 700-750K et
que la rupture de pente des courbes Roy-T (en forme de ‘genou’ « knee-like ») correspond la
transition du glissement Figure 1.35.

1.4. Problématique

Au regard de la synthése bibliographique que nous venons d’établir nous pouvons situer
plus précisément la problématique que nous tentons de développer dans le présent travail. Elle

se structure selon deux axes principaux.

D’un point de vue fondamental, nous nous proposons d’apporter une contribution a la
compréhension du phénoméne d’anomalie de la limite d’¢lasticité des alliages FeAl par le
biais notamment de la mise en relation des propriétés macroscopiques avec la microstructure.
En particulier, nous nous attachons au rdle de 1’¢lément d’alliage ‘nickel’ et du dopant ‘bore’
sur les mécanismes physiques régissant la déformation et la rupture des alliages FeAl B2. Ces
données expérimentales ainsi collectées peuvent permettre un éclairage critique des différents

modeles se proposant d’expliquer I’anomalie plastique de ces alliages.

D’un point de vue pratique, les caractérisations mécaniques et microstructurales doivent
aider a définir et optimiser la technologie d’¢laboration d’un alliage de type FeAINi B2, dopé
au bore, par métallurgie des poudres. Notamment, un des parameétres fondamentaux de cette
optimisation concerne la teneur en nickel: le compromis entre le renforcement en
température, la ductilité consécutive a I’addition et le cofit (en partie fonction de la quantité de
nickel) est a établir sur la base des résultats obtenus sur les alliages FeAl de laboratoire (a gros

grains)

Ce travail de these s’inscrit pour partie dans le cadre d’un Programme Thématique de
la Région Rhone-Alpes sur '« Amélioration des propriétés mécaniques a haute température
d'alliages intermétalliques FeAl (B2) ». Le but de ce programme, pour l’essentiel, était

d’améliorer la résistance mécanique de la nuance semi-industrielle FeAl40 Grade 3 en terme
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d’étendue du domaine des températures de travail et/ou d’augmentation de la limite
d’élasticité. Pour une seconde partie, ce travail s’inscrit dans [’étude du comportement
mécanique d’alliages industriels a grains fins basés sur la nuance FeAl40 Grade 3 (projet
européen FIAC)
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II - MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

11.1. Les alliages

Dans le cadre du travail présenté ici nous avons ¢tudi¢ des alliages polycristallins et
monocristallins élaborés sur la base de I’intermétallique Fe-Al40. Trois types d’alliages ont
été utilisés. En premier lieu, nous avons travaillé avec des alliages polycristallins a gros grains
(~500 pum), dits « alliages modeles ». Ces alliages modeles peuvent étre dopés ou non au bore
et alliés ou non au nickel. Les teneurs en bore et nickel vont respectivement de 100 a 400 ppm
et de 2 a 10 %. Sauf mention contraire, nous donnons toujours des concentrations atomiques.
Nous avons aussi étudié des alliages polycristallins a grains fins (~1 um), dits « alliages semi-
industriels ». Ils sont dopés au bore (= 48 ppm) et alliés ou non au nickel (3,8 %) Enfin nous

avons utilisé des monocristaux dopés au bore (400 ppm), alliés ou non au nickel (3,8 %)

Du fait de leur fragilité a température ambiante ces alliages sont délicats a manipuler.
Les éprouvettes nécessaires a leur caractérisation mécanique et microstructurale s’obtiennent

donc apres une procédure rigoureuse et minutieuse.

11.1.1. Elaboration et code de notation des différents alliages

Les alliages modeles sont réalisés au laboratoire sous atmosphére contrdlée en nacelle

horizontale selon la procédure décrite ci-apres.

Le fer électrolytique purifié (teneur en impuretés : C < 10ppm, S < 10ppm, O < 10ppm,
N < 16ppm), 'aluminium de pureté 99,99% et le nickel de pureté 99,98% (purifié au
laboratoire a partir de nickel de pureté 99,95%) sont utilisés comme maticres premieres. Le
procédé d’élaboration comporte six fusions, afin d’obtenir une bonne homogénéisation de
I’alliage. Les premicres fusions se font sous un balayage a débit constant d’hydrogene. C’est a
I’issue de 1’étape d’homogénéisation que le bore pur est introduit pour les alliages dopés. Sous
balayage d’argon, deux nouvelles fusions d’homogénéisation sont alors effectuées avant une

derniére fusion dans une nacelle rectangulaire qui donne une forme oblongue au lingot.

-63 -



Chapitre II : MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

Les alliages semi-industriels ont été élaborés et mis en forme par le CEA Grenoble pour
une part (alliage au nickel) et par Plansee d’autre part (alliages sans nickel) Il s’agit d’une
¢laboration par mécanosyntheése selon une procédure initialement mise au point et développée
par le CEA Grenoble pour 1’alliage FeAl40 Grade 3. L’alliage coulé¢ de composition voulue
subit alors une atomisation a I’issue de laquelle de fines particules de Y,0; (1% atomique de
Y) sont introduites. Apres cet ajout, I’ensemble est broyé puis consolidé mécaniquement.
Deux modes de consolidation ont été utilisés : par extrusion a 1100°C avec une rapport de
réduction du diamétre de 14/1 ou par Compression Isostatique a Chaud (CIC) a 1100°C sous
une pression de 100 MPa. Enfin, des traitements thermomécaniques spécifiques peuvent étre

mis en ceuvre : laminage, forgeage, recristallisation...

Tableau II.1: Différentes méthodes de consolidation et de mise en forme des alliages semi-industriels
¢élaborés sur la base de la nuance FeAl Grade 3.

Référence Description du procédé de mise en forme
Al Extrusion a 1100°C avec un rapport de réduction du diamétre de 14/1
A2 Al + forgeage a 1100°C avec 10% de compression axiale
A3 Al + forgeage a 1100°C avec 50% de compression axiale
A4 Al+ martelage a 1100°C avec 50% d’allongement axial

AS Al + recuit de recristallisation 1h a 1300°C + forgeage a 1100°C (50%)

B1 C.I.C. (1100°C, 100 MPa) + laminage a 1100°C avec 70% de réduction d’épaisseur
B2 C.I.C. (1100°C, 100 MPa) + forgeage a 1100°C avec 75% de réduction en hauteur
B3 C.I.C. (1100°C, 100 MPa) + martelage a 1100°C avec un rapport de réduction de 14/1

Les alliages semi-industriels FeAIB SI seront notés Ai ou Bi selon qu’ils sont
consolidés respectivement par extrusion ou par CIC —"i" servira a différencier le procédé mis
en ceuvre ultérieurement. Les différents alliages ainsi obtenus sont répertoriés dans le
Tableau IL.1. Le tableau donne aussi la dénomination utilisée dans la suite du texte pour
chaque alliage semi-industriel. La mise en ceuvre de ces procédés a pour objectif d’obtenir des
microstructures différentes mais représentatives de celles supposées présentes dans les
composants semi-industriels et les applications visées dans le cadre du projet européen

explicité plus haut, I.1.2.3.

Les monocristaux ont été ¢laborés au laboratoire a I’aide d’une méthode horizontale de
Bridgman. Elle consiste a solidifier, dans une direction et a une vitesse déterminées, un
¢chantillon métallique préalablement fondu dans une nacelle horizontale. L’orientation
cristallographique est imposée par un germe, convenablement disposé au contact du métal
liquide, a partir duquel la solidification débute. La méthode de Laue en retour permet de

mesurer les orientations cristallographiques avec une précision de + 1°.

- 64 -



Chapitre II : MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALES

11.1.2. Composition chimique

La composition chimique des alliages modéles et monocristallins a été vérifiée au
laboratoire. Les teneurs en aluminium et en nickel ont été mesurées par absorption atomique

pour I’analyse quantitative sur un échantillon de chaque alliage, Tableau I1.2. La teneur en

Tableau I1.2 : Analyses chimiques pour tous les alliages modeles de 1’étude.

Dénomination Al (% at.) Ni (% at.) B (% at.)
des alliages nominale | effective | nominale | effective | nominale | effective
FeAl 40 38,8 - - - -
FeAlB 40 39,64 - - 0,04 0,04
FeAlINi2B 40 40,3 2 2,07 0,04 0,04
FeAINi4B 40 40,24 3,8 3,8 0,04 0,041
FeAINiSB 40 40,05 5 5,13 0,04 0,039
FeAINi10B 40 40,28 10 10,19 0,04 0,038
FeAINi4-100B 40 40,15 3.8 3,79 0,01 0,0098
FeAlINi4 40 40,88 3,8 3,83 - -

bore quant a elle a été analysée par une méthode de colorimétrie, valable pour de faibles
teneurs (quelques centaines de ppm massiques maximum) L’échantillon est tout d’abord mis
en solution a température ambiante. Ensuite, lorsque I’ensemble est porté a 290°C, le bore
solubilisé réagit avec de la cucurmine pour donner un complexe de couleur orange. La
concentration est alors déterminée par absorption moléculaire (loi de Lambert-Beer) Enfin, les
¢léments traces sont dosés, suivant leur nature, par une méthode de fusion oxydante (carbone

et soufre) ou par une fusion réductrice (oxygene et azote), Tableau I1.3.

Tableau I1.3 : Analyses chimiques des teneurs en impuretés (O, C, S, N) pour les alliages modéles de 1’étude.

Dénomination des Eléments dosés (< a)
alliages O (ppm mas.) C (ppm mas.) S (ppm mas.) N (ppm mas.)
FeAl 15 10 10 5
FeAlB 15 10 10 5
FeAINi2B 15 15 5 10
FeAlINi4B 15 10 10 5
FeAINiSB 10 10 5 10
FeAINil0B 10 15 10 15
FeAINi4-100B 10 15 5 10
FeAINi4 15 10 10 5

En plus de ces analyses, I’homogénéité¢ de composition chimique a été¢ évaluée sur la
longueur de 1’alliage, qualitativement pour le nickel et le bore et quantitativement pour
I’aluminium. Pour chaque alliage des échantillons provenant de la téte, du milieu et de la
queue du lingot ont été découpés puis analysés par spectrométrie d’émission d’étincelles.

Comme le montre la Figure I1.1 pour la teneur en aluminium, nous n’observons pas de forte
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hétérogénéité de composition le long du barreau et les valeurs mesurées sont proches des

compositions visées.

28 - 28
| B
5 5
2 | 4
226 1 £26
- 8 (- -t‘ ‘I . .
§ é omposition théorique
= =
= | » =
¥ S24
g Composition théorique 2
& &
22 PR . gy - .
0 5 10 15 20 25 30 35 40 0 10 20 30 40
Distance a la téte du lingot (cm) Dist. 2 I s3te du It ¢ (cm)
Istance a la tete du lingot (¢m
a) b)

Figure I1.1 : Homogénéité de composition en aluminium pour deux lingots représentatifs, a) FeAINi4B, b) FeAl.

Les alliages semi-industriels n’ont pas exactement la composition de I’alliage coulé
initial, puisque outre les oxydes (Tableau I1.4), ils contiennent aussi du zirconium (0,11%
massique) Les effets du zirconium sur la ductilit¢ des alliages FeAl sont décrits par C.T. Liu
dans la demande de brevet WO 93/23581 (25.11.1993) Le Tableau II.4 précise aussi les
dénominations que nous allons utiliser pour les alliages dans la suite du texte. De plus les
teneurs en impuretés, notamment en oxygene, sont plus élevées que pour les alliages coulés

au laboratoire. Ceci est principalement di a I’étape de broyage.

Dénomination des alliages
FeAlB SI FeAINiB SI
Al (% mas.) 22.89 23.5
Tab}e'ag II.é'I 1 Compls)lsition ((1;5 Aallgagses Ni (% mas.) _ 4.13
semi-industriels par Plansee (Fe o
et par le CEA grenoble (FeAH.\I.iB SI) ?r(("//irr?lzss‘)) 8(1)(2)2 0'008;2
«n. s.» signifie que la composition de - - >
I’élément n’est pas spécifiée. O (% mas.) 0.37 0.4
C (% mas.) 0.012 0,008
N (% mas.) 0.007 0,003
Y (% mas.) n.s. 0.375

Il convient de noter au passage que tous les alliages possédent la méme base de
dénomination, a savoir FeAl, sans pour autant que cela se rapporte a la composition

steechiométrique. Tous les alliages ont en effet en commun de contenir 40 % at. d’aluminium.

11.1.3. Microstructure

Les joints de grains des alliages modeles sont révélés, apres polissage, par une attaque
de quelques secondes a température ambiante dans une solution composée de 50% HNOs,

17% HF et 33% H,0. Les observations sont faites par microscopie optique.
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Pour les alliages semi-industriels les joints de grains sont mis en évidence en utilisant
les électrons rétrodiffusés. Les échantillons sont polis sur des papiers de granulométrie
décroissante puis a 1’aide d’une suspension colloidale de finition de pH neutre afin d’obtenir
un poli de type « miroir » et d’éviter la formation de piqlres. Les images sont réalisées a
I’aide d’un microscope électronique a balayage a effet de champ ( MEB-FEG JEOL,
JSM6500F)

11.1.4. Traitements thermiques

Les alliages semi-industriels nécessitent, avant tout usinage d’échantillons, un
traitement thermique d’une heure a 1000°C sous flux d’argon. Le but est de supprimer les
contraintes résiduelles emmagasinées dans D’alliage lors des traitements mécaniques de

consolidation effectués pendant 1’¢laboration.

Les alliages contenant du nickel seront dits trempés aprés un maintien d’une heure a
1000°C sous flux d’argon suivi un refroidissement a 1’air et « recuits » aprés une semaine a
500°C sous atmosphere controlée (échantillon en ampoule d’argon) Pour les alliages sans
nickel, seules les températures de traitement changent: respectivement 950°C et 400°C.
Enfin, les alliages semi-industriels, compte-tenu de leur faible taille de grains, n’ont pas

besoin d’un recuit aussi long qu'une semaine mais seulement de 24h.

11.2. Essais de caractérisation mécanique

11.2.1. Découpe et préparation des éprouvettes

Les éprouvettes de compression et de flexion sont des parallélépipedes découpés par
électroérosion avec des dimensions respectives de 16¥9*7 mm® et de 30*5*3mm’, Figure
I1.2. Cette méthode de découpe réduit considérablement le risque d’arrachage des grains et
permet d’obtenir un bon respect des cotes demandées, les écarts de cotes ne dépassant jamais
100pm. Nous noterons L, H et T les €prouvettes de compression pour lesquelles 1’axe de

sollicitation est parall¢le respectivement au sens long du lingot, a sa hauteur et a sa largeur.
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Découpe dansla Sens long du lingot
largeur du lingot: T

Découpe dansla
longueur du lingot

Figure IL.2: Sens de découpe des
éprouvettes, a) de compression, b) de

flexion.

Découpe dansla
Découpe dansla hauteur du linget: H
ﬂ) longuenr du lingot: L b)

Avant essai, les éprouvettes subissent le recuit d’une semaine approprié puis sont polies

sur toutes leurs faces pour €éliminer la fissuration superficielle (=50um de profondeur) induite
par I’¢électroérosion.

Pour la compression, le polissage ne dépasse pas le papier 1000 pour les faces destinées
a étre en contact avec les tas de compression : des études tribologiques démontrent qu’une
granulométrie plus fine est source de frottements supérieurs lors de la déformation. Pour la
flexion en revanche, afin d’éviter au maximum les sites d’amorcage de fissure, les quatre plus

grandes faces sont polies jusqu’a une granulométrie de % pm (polissage de finition avec une
solution diamantée %4 pm)

11.2.2. Compression uniaxiale en température

Figure I1.3 : Machine de compression uniaxiale avec four a balayage d’argon.

Les essais sont menés dans une gamme de température allant de 1’ambiante a 950°C
pour des vitesses de déformation comprises entre 5. 10 et 102s”. La déformation subie par

les échantillons est généralement limitée a environ 10 % de déformation totale. Les sauts de
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vitesse sont réalisés a différents taux de déformation plastique avec des amplitudes d’une

décade (pour les sauts répétés vers le bas, 10 a 10 puis retour a 107)

Une machine Schenk munie d’un four a balayage d’argon a ¢été utilisée pour ces essais.
Le dispositif est présenté sur la Figure I1.3. La machine est pilotée de maniere hybride entre
le pupitre pour I’étape de positionnement et I’ordinateur lors de 1’essai proprement dit. Grace

au pilotage par I’ordinateur, les essais sont effectués a vitesse de déformation constante.

11.2.2.1. Protocole d’essai

Avant I’essai les éprouvettes sont lubrifiées par dépot d’une fine couche de nitrure de
bore, puis placées au centre du tas inférieur. A ’aide du pupitre, le tas supérieur est ensuite
amené au contact pour exercer une force (asservissement en force de la machine) de 200N
avant de lancer le cycle de chauffage. Cet asservissement est nécessaire pour que le vérin
puisse remonter lorsque 1’échantillon se dilate et ne pas mettre celui-ci en compression avant
que la température ne soit atteinte. Le cycle de chauffage dépend de la température d’essai, il
comprend cependant toujours trois phases, de vitesse de chauffage décroissante, afin d’éviter
un dépassement de la température visée. La premicre phase correspond au chauffage entre la
température ambiante et 100°C en-dessous de la consigne, la seconde a celui entre 100°C en-
dessous et 50°C en-dessous de la consigne et la troisiéme a celui entre 50°C en-dessous de la
consigne et la température finale. Pour des températures inférieures a 400°C, les vitesses de
chauffage pour les trois phases précédemment décrite sont : 50°C/min, 20°C/min et 8°C/min.
Au-dela de 400°C les vitesses de chauffage deviennent respectivement: 100°C/min,
50°C/min et 8°C/min. Ce choix de cycles est dicté par I’inertie thermique du four et les
valeurs de ses PID, qui sont telles que 1’asservissement n’est pas optimisé pour les
températures inférieures a 400°C. La température de consigne est atteinte au bout de 15 a 30
min et I’éprouvette est maintenue a température pendant 10 minutes avant le lancement de

I’essai.

Apres D’essai I’éprouvette est trempée grace a un systeéme qui permet de la faire chuter
dans un petit bac a eau. Cette trempe est faite apres décharge pour éviter d’effectuer une
déformation plastique involontaire dans le domaine d’anomalie de nos alliages. En effet, dans
ce domaine, lorsque la température chute, la limite d’¢lasticité fait de méme et nous pourrions
alors activer le glissement de dislocations autres que celles qui ont accommodé¢ la déformation

lors de I’essai.
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11.2.2.2. Traitements des données

60 ¢ L’évolution des variables mesurées par la

machine est enregistrée par [’ordinateur et

récupérée ensuite sous forme de fichiers: le

—aprés correction

avant correction temps, le déplacement du vérin et la force. En

force (kN)

raison de la précharge appliquée, des erreurs de

parallélisme de 1’échantillon (certainement

deplacement (mm)

Figure IL4: Perturbation da la courbe couplées a celles des tas de compression) et du

force/déplacement en début d’essai et sa rattrapage des jeux au tout début de I’essai, les

correction pour ’alliage FeAINi4B déformé , ,

3 500°C. courbes force/déplacement présentent une
(21}

perturbation (Figure I1.4) en début d’essai. Pour

50

y remédier, nous tangentons la partie élastique

40

linéaire et translatons la courbe a I’origine. e /
E —avec correction
Indépendamment de cette correction nous retirons al / qans correction
. . , . . 10
la contribution ¢élastique de la machine. La

raideur du montage a été préalablement évaluée, 0 05 ! 15

déplacement (mm)
par des expériences tas contre tas, a 110000 *
Figure I1.5 : Effet de la raideur de la machine
sur la courbe force/déplacement pour 1’alliage
subissait pas d’écart significatif avec la FeAINi4B déforme a 500°C.

5000 N.mm™. Il a été vérifié que cette valeur ne

température. La Figure I1.5 met en évidence la

contribution élastique de la machine.

Pour transformer la courbe force/déplacement en contrainte déformation, nous
disposons de deux possibilités : ou bien la représentation nominale (ou « conventionnelle »)

ou bien la représentation rationnelle (ou « vraie »)

La courbe conventionnelle, directement homothétique de la courbe brute, est donnée par

les relations suivantes :
go=Al/ly et 6o=F/Sy
avec Sy : section initiale ; 1y : longueur initiale ; Al : allongement

La courbe rationnelle est plus difficile a obtenir puisqu’il est nécessaire de connaitre
I’évolution de la section avec le temps. Si nous considérons que la déformation plastique se

fait a volume constant, nous obtenons les relations suivantes :

ou S est la section a I’instant t et 1 la longueur a I’instant t
F__Fl
oO=——=

= =o_exp(g) e¢=In—
§7S,lg CnEPE) FTy
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La différence entre les deux représentations n’est sensible qu’au-dela de plusieurs % de
déformation totale et la courbe rationnelle est plus proche de la réalité¢ physique aux grandes
déformations. Puisque nous nous intéressons principalement a 1’évaluation de la limite
d’¢élasticité, la représentation conventionnelle nous sera suffisante. La limite d’élasticité
déterminée dans nos essais correspond a 0,2% de déformation plastique permanente et sera

notée Ro2%.

11.2.3. Flexion 4 points a I’ambiante

Afin d’étudier le comportement a la rupture de nos alliages, nous avons opté pour des
essais de flexion quatre points. Les éprouvettes parallélépipédiques sont facilement usinables
par électroérosion. La contrainte demeurant constante entre les couteaux dans un essai de

flexion quatre points, les résultats sont plus fiables que ceux obtenus en flexion trois points.

Figure 1I1.6: Machine de
traction/compression permettant
de faire, avec un montage
appropri¢  (photographie de
droite), des essais de flexion
quatre points.

Les essais sont réalisés avec une machine de traction/compression électrique ADAMEL
LHOMARGY DY?25 pilotée en déplacement (cellule de force de 2000DaN, moteur pas a pas)
Les essais sont réalisés a I’ambiante et a une vitesse imposée de déplacement de la traverse de
0,1 mm/min.

11.2.3.1. Protocole d’essai

Les éprouvettes sont placées dans un dispositif en alumine qui est comprimé par le
plateau de la machine fonctionnant en compression. Le montage est présenté sur la Figure
I1.6. La force est enregistrée par la cellule de force, tandis que le déplacement de la traverse

est mesuré par un capteur externe. L’acquisition des données se fait a 1’aide d’un programme
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écrit spécialement pour 1’essai, sous Labview. Chaque essai est reproduit trois fois puisque la

dispersion sur les résultats est faible.

11.2.3.2. Traitements des données

A partir des courbes force-déplacement obtenues nous pouvons facilement déduire la

contrainte exercée sur I’éprouvette.

La contrainte maximale de traction exercée vaut : oc=—M Y

1
\ _ . F(l-a)
ou M, le moment fléchissant a pour expression M =— 1
o be >
1, le moment d’inertie vaut : /=— 1

ety, la cote de la fibre moyenne vaut : y=e/2

La Figure I1.7 indique la signification de a, |, b et e.

D’ou I’expression de la contrainte

a

] maximale en fonction des parametres de
’essai :
Figure I1.7 : Géométrie de I’essai et de I’éprouvette _3(l-a).F
de flexion quatre points 6= 2b.c2

La déformation du matériau pendant I’essai est plus difficile a estimer. Ce n’est possible
que si I’allongement a la rupture est faible. Puisque c’est le cas de nos alliages, nous pouvons
déterminer I’allongement relatif de la face en traction en fonction du déplacement vertical du
centre de 1’éprouvette si nous faisons I’hypothése que la déformation est uniforme et localisée
entre les deux couteaux supérieurs. Dans ce cas la partie déformée de I’éprouvette forme un
arc de cercle et cette approximation satisfait aux conditions de la théorie de 1’¢lasticité. Dans
un dernier temps, la géométrie de I’essai nous permet de relier 1’allongement relatif de la face
inférieure de la poutre au déplacement vertical des couteaux supérieurs. La déformation

plastique de 1’éprouvette vaut alors :

_da_, @

a a(l-a)

ou dy est le déplacement vertical des couteaux supérieurs.
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11.3. Observations microstructurales

Nous décrivons brievement ci-dessous les techniques de microscopies é€lectroniques
utilisées pour caractériser la microstructure de rupture, de dislocations avant ou apres

déformation, de nos matériaux.

11.3.1. Microscopie électronique a balayage (MEB)

Les facies de rupture sont observés par Microscopie Electronique a Balayage. Selon la
nature des alliages la résolution nécessaire est différente et le MEB utilisé aussi. Pour les
alliages mod¢les, de taille de grains supérieure a 500 um, les micrographies sont réalisées
avec un MEB JEOL (JSM 840) La tension d’accélération utilisée est de 15 kV et la résolution
théorique de 5 nm. Compte-tenu de la taille de grains micrométrique des alliages semi-
industriels, nous utilisons un MEB-FEG JEOL (JSM6500F) La tension d’accélération utilisée

est de 20 kV et la résolution théorique de 1,5 nm.

11.3.2. Microscopie électronique en transmission (MET)

I1.3.2.1. Préparation des échantillons

Pour la partie MET post mortem, des cylindres de diamétre 3 mm sont découpés par
¢lectroérosion, parallelement au sens de sollicitation pour les éprouvettes de compression. A
I’aide d’une scie a fil, des tranches d’épaisseur 100 um en sont ensuite extraites. Des lames
minces sont alors préparées par amincissement ¢lectrolytique et le plan des lames minces est
donc perpendiculaire a 1’axe de sollicitation. Ce dernier est réalis¢ avec un TENUPOL-5
(STRUERS) La composition en volume de I’électrolyte est la suivante: 18 % d’acide
perchlorique, 64 % d’acide acétique et 18 % 2-butoxy éthanol. L’amincissement se fait sous

une tension de 20 ou 25V (respectivement avec et sans nickel) a 0°C.

Des essais de traction in situ (sollicitation mécanique et thermique) sont effectués dans
un microscope en transmission sur des lames minces dont la forme doit étre spécialement
adaptée au porte-échantillon, Figure I1.8. Outre la zone mince, transparente aux électrons, la
lame doit comporter deux trous d’amarrage (& = 0.4 mm) assurant sa mise sous tension dans

la colonne du microscope. Ces lames minces sont extraites d’un parallélépipéde mono-
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cristallin (découpé par électroérosion) et amincies avec les techniques décrites au paragraphe
précédent. L’orientation des lames est choisi comme suit : le plan de la lame est de type {001}

et I’axe de traction selon <110>.

« 5mm , @ <]110>
<001>
1,8 num O ? q Epaisseur delalame ~100pm
‘ \

Trou d’ancrage : ©¥= 0.4mm

Trou d’ohservation : &= 100pm-200pm

Figure I1.8 : Lame de traction in situ.

11.3.2.2. MET post mortem

Les lames minces sont observées, au laboratoire, grace a un microscope ¢lectronique en
transmission « Philips CM 220 » Super Twin de tension d’accélération de 200 kV et de
résolution point par point de 2,4 A. La source d’électrons utilisée est un filament LaBe. Le
microscope est équipé d’un porte-échantillon « double-tilt »..

L’analyse du contraste de I’image en M.E.T. pour 1’étude des défauts cristallins
nécessite de travailler en « deux ondes », c’est-a-dire que le cristal est orienté¢ de fagon a ne
faire diffracter qu’une seule famille de plans réticulaires. Dans ces conditions les dislocations
ne présentent aucun contraste si g.b =0 (« critére d’extinction) ou g est le vecteur du réseau
réciproque normal a la famille de plans qui diffractent et b le vecteur de Burgers de la
dislocation. En observant la lame selon différents plans de coupe du réseau réciproque, la

détermination des vecteurs de Burgers devient possible.

Pour les éprouvettes destinées a 1’analyse par microscopie électronique les essais de
compression sont effectués a une vitesse de déformation de 107s”. Pour figer la
microstructure les éprouvettes sont trempées immédiatement apres ’essai, selon le protocole
décrit plus haut, c’est-a-dire aprés décharge. Les essais sont interrompus aprés une

déformation permanente de 2 a 4 %.

11.3.2.3. MET insitu

La microscopie ¢lectronique en transmission in situ offre la possibilité d’observer, sous

sollicitation mécanique et/ou thermique, les mécanismes de déformation a I’échelle des
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dislocations en condition dynamique. Dans notre cas, un véritable essai de traction est en effet
réalisé dans le MET.

Nous avons effectué nos essais de traction in sifu, pour les alliages monocristallins
FeAINi4B et FeAlB, au LTPCM (ENSEEG/INPG, Grenoble) avec un microscope en
transmission JEOL, de tension d’accélération 300 kV, dédi¢ aux essais in situ. Le porte-objet
double tilt utilisé permet une liberté angulaire de + 30° selon o et + 8° selon P. Cette liberté
angulaire ne donne pas acces a un nombre suffisant de vecteurs de diffraction (appartenant a
des axes de zone différents) pour pouvoir appliquer le critére d’invisibilit¢ de maniére
discriminante. Les dislocations observées par MET in situ ne peuvent donc pas étre indexées
directement sous le faisceau ou a partir des clichés pris. La charge maximum applicable est
théoriquement de 1200 g et la gamme de température s’étend de 14 a 1073 K. La vitesse de

déformation est un paramétre difficile a contréler ; elle vaut approximativement 10™s™.
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III - COMPORTEMENT MECANIQUE MACROSCOPIQUE

Nous avons noté dans le Chapitre I que les alliages fer-aluminium ordonnés B2
possédent, du point de vue mécanique, deux caractéristiques majeures. En premier lieu, ils
présentent une anomalie de leur limite d’¢lasticité pour les températures intermédiaires.
L’extension du domaine d’anomalie varie notamment selon la composition et la vitesse de
déformation. Il est cependant compris, en général, entre 300 et 700°C. En second lieu, les
alliages FeAl B2 sont fragiles a température ambiante. Leur faible résistance a la rupture est le

frein majeur au développement industriel de ces alliages.

Nous exposons ici ’ensemble des résultats issus des essais qui nous ont permis de
caractériser le comportement mécanique macroscopique de nos alliages modéles et semi-
industriels. Les essais mis en ceuvre sont la compression uniaxiale, pour des températures

comprises entre ’ambiante et 950°C, et la flexion quatre points, & température ambiante.

L’objectif principal est donc d’évaluer I’influence de 1’addition de nickel sur les
propriétés mécaniques d’alliages FeAl B2 en étudiant, d’une part, 1’évolution de la limite
d’¢lasticit¢ en fonction de la température et, d’autre part, la résistance a la rupture, a
température ambiante. Ces deux thémes constituent les deux dernicres parties du chapitre. La
premicre est dédié a la définition d’un état de référence thermique des matériaux étudiés avant
sollicitation mécanique.

Remarquons enfin que les essais de compression uniaxiale sont le plus souvent effectués
a une vitesse de déformation de 107s”. Donc, a I’exception des sections de ce chapitre
concernant I’influence de la vitesse de déformation et le comportement a la rupture, nous ne
préciserons plus cette vitesse. En outre, a moins de précisions contraires, nous ne considérons

que des compositions atomiques, % ou ppm.
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111.1. Définition de I’état de référence des matériaux avant essais

Les lacunes thermiques provoquent un durcissement qui peut accentuer la fragilité a
I’ambiante de ces alliages. C’est donc dans 1’état recuit que nous devrons étudier les
propriétés en compression et en flexion de nos alliages. Les parametres du recuit
d’¢limination des lacunes sont connus depuis longtemps pour les alliages binaires FeAl [6],
mais ils sont fortement affectés par 1’addition de nickel [13, 154, 155]. Pour établir les
conditions de recuit pour les alliages FeAl4Ni dopés ou non au bore, nous avons besoin de
nous assurer de leur état initial avant recuit. Une possibilité consiste a obtenir des alliages
ayant le maximum de lacunes thermiques en exces. Ainsi nous devons commencer par définir

le traitement thermique de rétention des lacunes pour pouvoir étudier leur élimination.

I11.1.1. Rétention des lacunes thermiques

Nous avons donc d’abord étudié ’influence des conditions de refroidissement sur la
dureté¢ de ces alliages, en fonction de la température de maintien. En effet les lacunes
thermiques en exceés sont a l'origine d’un durcissement de [’alliage et une indication

qualitative de leur concentration peut étre obtenue par des mesures de microdureté [51].

450 T 450 T

&=
=
=

W
h
=

Microdureté (HV)
Microdureté (HV)

+ huile + huile
= air | = air
300:.... P S SN | 300 + t
800 850 900 950 1000 1050 1100 800 200 1000 1100
Température (°C) Température (°C)
a) b)

Figure III.1: Evolution de la dureté d’échantillons, trempés a 1’huile ou refroidis a I’air, en fonction de la
température de maintien (1h) : a) FeAINi,, b) FeAINi,B.

Trois conditions de refroidissement ont ét¢ comparées : trempe a 1’eau, a I’huile et
refroidissement a 1’air. Cependant, il ne faut pas oublier le caractére fragile de nos
matériaux : une trempe trop violente pourrait conduire a une fissuration de 1’échantillon. Le
choix du refroidissement résulte donc d’un compromis entre la quantité de lacunes retenues
(température et vitesse de trempe), la viabilité physique du matériau et les cotlits engendrés par

le procédé. Nous avons rapidement abandonné la trempe a 1’eau puisque des 800°C la
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fissuration a été observée dans nos échantillons. Les résultats portant sur 1’étude des trempes a
I’huile et a I’air sont présentés Figure III.1 pour les alliages modéles contenant du nickel.
Nous constatons que la dureté (i.e. la concentration des lacunes) augmente avec la
température puis se stabilise a partir de 1000°C, et ce indépendamment des conditions de
refroidissement. Compte-tenu de la faible différence de dureté entre les deux modes de
refroidissement, a ’air et trempe a I’huile, nous avons choisi le premier afin de limiter au

maximum les risques de fissuration par choc thermique.

Un traitement haute température dont le réle serait de former un maximum de lacunes
dans les alliages FeAINi4, dopés ou non au bore, pourrait donc consister en un maintien d’une

heure a 1000°C suivi d’un refroidissement a 1’air.

111.1.2. Elimination des lacunes thermiques en exces

. . 120 T
Pour ces mémes alliages, nous
100

avons suivi 1’élimination des lacunes

o
=

thermiques en exces par dilatométrie

=3
=

lors de recuits isothermes. Ces recuits

=
=

déplacment (um)

sont effectués sur des échantillons

153
=
|

contenant le maximum de lacunes 0 A

thermiques en exces, c’est-a-dire ayant 20
, . . temps (h)
préalablement subi le traitement

thermique établi ci-dessus. Dans leur Figure IIL.2 : Exemple de courbe (forme brute) issue
d’une expérience de dilatométrie sur I’alliage FeAINi4B.

forme brute, les courbes de dilatométrie Dans le cas présenté ici, le palier isotherme est a 450°C.

présentent principalement deux parties,

Figure II1.2. La premiére correspond a la phase de montée en température pendant laquelle la
taille de I’éprouvette augmente de maniére importante par dilatation du paramétre de maille.
En comparaison, lors du palier isotherme I’évolution dimensionnelle est peu sensible et
distingue la seconde partie. Ces deux phases nous permettent de déterminer le début du
processus d’élimination des lacunes : il s’agit du maximum de la courbe dilatométrique brute.
Au-dela de ce maximum, donc pendant le maintien isotherme, le paramétre de maille ne varie
plus et toute variation dimensionnelle de I’échantillon correspond donc a 1’évolution de la
population des lacunes thermiques en exces. Puisque nous observons une contraction de
I’éprouvette, nous suivons donc bien par cette méthode le phénoméne d’¢limination des

lacunes dés I’instauration du régime isotherme.
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] La concentration de lacunes en exces
08 - s’éliminant pendant le recuit (dN/N),
0,7 4 . . .
05 | proportionnelle a la  contraction de
0,5 4

1I’échantillon (dl/l), peut se calculer par [6] :

0,4 4
03 1
0.2 4

Fraction de lacunes (normalisée)

01 4

0 10 i} kil 40 50 60

Durée (h) le terme da/a correspond a la variation du
arametre cristallin qui demeure constant
Figure IIL.3: Cinétique d’¢limination des P o 'q
lacunes thermiques en excés a 450°C pour dans des conditions isothermes. La formule

Palliage FeAINi,B. peut alors se réduire a :

dN _dl
N /

Une courbe de cinétique corrigée (la contraction de 1’échantillon est normalisée par sa
contraction maximale) est présentée Figure IIL.3. A I’aide de la formule ci-dessus et des
données issues des expériences de dilatométrie nous pouvons calculer la concentration de
lacunes en exces éliminées au cours du recuit. Le choix du recuit doit prendre en compte
autant la quantité de lacunes éliminées que le temps nécessaire a I’élimination des lacunes en
exces. Ces résultats sont donc regroupés sur la Figure I11.4, avec ceux de Gay-Brun [72]

pour les alliages sans nickel.

¢ FeAlNi4

Es0- 158
% ! * 1 FeAINi4B £ Figure III.4: Elimination des
3 404 A . iz lacunes thermiques en exceés.
< . o g Effets du bore et du nickel. Les
£ 30 e TN 133 temps nécessaires a 1’élimination
E FeAl’ 3‘1“1\ ; sont représentés en noir et la
S04 oA ‘AL » X = quantité de lacunes éliminées en
3 “a Tl TR ) 2 gris. (* le temps d’élimination des
E'ﬂ ; A--.._ \ -_: 1,z lacunes pour les alliages binaires
_FeAlB' ~4 .

sont issus de [72])

330 400 450 S00 S50 600 630
Température (°C)

L’examen de ces résultats met en lumiére deux faits essentiels. Tout d’abord, le nickel
ralentit considérablement la cinétique d’élimination des lacunes. En effet, il faut 8 fois plus de
temps pour éliminer les lacunes a 400°C pour I’alliage FeAINi4B que pour FeAlB
(40 % at. Al et 400 ppm at. B) De plus, le temps nécessaire a 1’élimination des lacunes
thermiques pour 1’alliage FeAINi4 a excédé 48 h (i.e. la durée du recuit isotherme initialement

prévue) Ceci est en accord avec la littérature [12, 13, 154, 155]. Le second fait marquant
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concerne 1’effet accélérateur du bore : il est confirmé dans les alliages ternaires. Finalement,
le recuit isotherme a 500°C présente le meilleur compromis temps/quantit¢ de lacunes
¢liminées : il divise par deux le temps d’élimination par rapport au recuit a 450°C (pour

FeAlNi4) et la quantité de lacunes éliminées n’est que marginalement affectée.

En complément de ces résultats il est important de remarquer que, pour les alliages FeAl
purs ou dopés au bore, la microstructure semble n’atteindre son état d’équilibre qu’apres des
recuits d’une durée de plusieurs jours a 400°C [38]. La durée communément admise est d’une
semaine. Pour tous les alliages ternaires nous effectuerons donc un recuit a 500°C d’une
semaine, durée qui nous assure en outre de I’¢limination des lacunes pour les alliages a plus

forte teneur en nickel [13].

Les effets opposés du bore et du nickel sur la cinétique d’élimination des lacunes ont été

confirmés : le premier ’accélére tandis que le second la ralentit considérablement. Le recuit

sera donc d’une semaine, a 400°C pour les alliages binaires et a 500°C pour les ternaires.

111.2. Evolution de la limite d’élasticité en fonction de la température

111.2.1. Effets combinés du nickel et du bore

1000 ~ =-100°C

-=-200°C
350°C
- 400°C
= 600°C
700°C
4 800°C

800

600

Figure IIL.5 : Courbes de
compression  uniaxiale,
alliage FeAINi4.

400

200

Contrainte conventionnelle (MPa)

: : : . : : : i
0 0,01 0,02 0,03 0,04 0,05 0,06 0,07 0,08
Déformation conventionnelle

Dans cette partie-ci comme dans les suivantes, nous présentons nos résultats

essentiellement sous la forme de courbes Ry 2¢,(T) a partir de faisceau de courbes comme celui
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illustré ci-dessus, Figure IIL.5. La limite d’¢lasticité est déterminée selon le protocole établi

dans le chapitre précédent.

I11.2.1.1. Orientation des éprouvettes

A Tl
0,

bk}
ST

Figure II1.6 : Micrographie de I’alliage FeAINi4B (taille de grains > 500 pm)

Nous avons constaté la présence d’une texture morphologique de solidification dans nos

lingots d’alliages mode¢les, Figure IIL.6 : les grains sont plus allongés dans la direction du

gradient thermique le plus important. Puisque la texture morphologique peut révéler une

texture cristallographique, il est nécessaire de quantifier I’influence, sur la limite d’élasticité

en compression, de la direction de sollicitation par rapport a 1’axe long du lingot. Les alliages
FeAlNi4 et FeAINi4B sont donc testés pour les trois orientations définies dans le Chapitre I1,

parallelement au sens long du lingot, a sa hauteur et a sa largeur (L,H et T respectivement,

Figure I11.6)
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Figure I11.7 : Influence de la direction de sollicitation (L, H,
T) par rapport a I’axe long du lingot, alliage FeAl40Ni4.

I ny a pas d’effet
sensible de I’orientation sur la
limite d’¢élasticité en fonction
de la température. La Figure
IILI.7 est représentative de la
dispersion des valeurs qui se
trouve étre contenue dans la
marge d’erreur liée a la
détermination de Ro29%.
Cependant dans un souci de

reproductibilit¢ et de compa-

raison raisonnée avec les résultats obtenus précédemment au laboratoire [97], les éprouvettes

testées par la suite le seront selon 1’orientation L : I’axe de sollicitation est parallele a 1’axe

long du lingot.
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I11.2.1.2. Effet de I’addition de nickel

A Dinstar de I’alliage binaire FeAl (courbe en pointillés et cercles ouverts, Figure I11.8)
nous pouvons constater que [’alliage au nickel FeAlINi4 (pointillés et triangles ouverts)
semble lui aussi présenter une évolution anormale de la limite d’¢élasticité en fonction de la
température. Celle-ci se présente en effet sous la forme d’un pic de Ry, & une température de
500°C et d’une amplitude de 100 MPa environ.

00T -9- FeAl ——FeAlB
600 + - A- FeAlINid —— FeAINi4dB
—— FeAINi4-100B

500 +
£ 400 + j—
s
< 300 +
2
= 200 +

AR S o, R
100 | . R
-~ .® - "é
0 I ; : — —
0 200 400 600 800 1000

Température (°C)

Figure II1.8 : Comparaison des alliages FeAl et FeAINi4, dopés ou non au bore. Le dopage en bore est de 400
ppm excepté pour 1’alliage FeAINi4-100B pour lequel il est de 100 ppm. Les résultats concernant les alliages
sans nickel sont issus du travail de thése de Calonne [35].

De plus, la comparaison de ces courbes met en évidence I’effet renfor¢ant du nickel sur
I’alliage FeAl pour toute la gamme de températures. Ce renforcement est conséquent,
notamment pour les températures inférieures a 500°C pour lesquelles il vaut environ 170 MPa
en moyenne. Si I’allure générale de Roy(T) est assez similaire pour les deux alliages, il
convient toutefois de noter un certain décalage du pic d’anomalie vers les basses températures
pour alliage contenant du nickel.

I11.2.1.3. Effet du bore

Nous cherchons ici a mettre en évidence I’influence du bore sur le comportement en
compression uniaxiale d’alliages de type FeAlNi4. Pour cela nous étudions deux alliages
dopés a des teneurs différentes en bore, 100 et 400 ppm, par comparaison avec 1’alliage non
dopé. Ils sont dénommés FeAlINi4-100B et FeAINi4B respectivement, cf. I1.1.2..

Comme nous le verrons plus loin (IIL.3), le nickel diminue la limite de solubilit¢ du

bore dans la matrice FeAl, favorisant ainsi la précipitation de borures inter- et
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intragranulaires. Nous constatons donc (Figure IIL.8) que la précipitation intragranulaire
observée ne durcit pas le matériau, en accord avec ce que rapporte Gay-Brun [72] a propos
des alliages FeAl ordonnés B2. L’ auteur montre en effet que la limite d’élasticité augmente
avec la teneur en bore en solution solide et ce jusqu’a ce que la limite de solubilité soit
atteinte, au-dela de cette valeur Rgyo reste relativement constante. Nous pouvons donc
conclure que la limite de solubilité du bore est presque atteinte dans 1’alliage dopé par 100
ppm de bore. Les écarts que nous mesurons entre FeAINi4B et FeAINi4-100B, compte-tenu
de la marge d’erreur de la détermination de Ry v, sont dus au durcissement en solution solide
produit par la différence de teneur en bore entre 100 ppm et la limite de solubilité¢ (Cr) du
bore dans FeAINi4 (100 < Cr <400 ppm at.)

Commune pourtant a FeAl, FeAlB et FeAINi4, la forme caractéristique de 1’anomalie
(pic de Ry19), semble disparaitre sous I’effet du dopage en bore de 1’alliage FeAINi4. L’effet
combiné du nickel et du bore modifie I’allure de la courbe Rg=f(T) : nous ne sommes plus
en présence d’un pic marqué de limite d’¢élasticité mais plutét d’un quasi plateau pour les
températures comprises entre 350°C et 800°C. Le niveau de contrainte de ce quasi plateau est
de I’ordre de 480-490 MPa.

De plus, nous pouvons noter que les conséquences du dopage en bore sur 1’évolution de
la limité¢ d’¢lasticité de 1’alliage FeAINi4 sont similaires a celles observées pour I’alliage
binaire FeAl [35]. En effet I’ajout de bore a FeAINi4 conduit a une augmentation de la limite
d’¢élasticité sur I’ensemble de la gamme de températures et produit simultanément un décalage
en température et en contrainte du maximum de Ry, respectivement +250°C et +80 MPa.
Ces résultats sont en accord avec des résultats antérieurs [35] qui montrent un décalage du pic
d’anomalie de +150 MPa et +150°C. Dans notre cas le décalage vers les hautes températures
est plus marqué et ce, semble-t-il, au détriment de 1’effet sur la contrainte (augmentation plus
faible)

La Figure II1.9 permet de comparer, par rapport aux valeurs de Ry, de FeAl non dopé,
a la fois la contribution de I’ajout de nickel (FeAlINi4) avec celle du dopage en bore (FeAlB)
et ’effet combiné Ni/B (FeAINi4B) avec la somme des contributions individuelles. Les
comparaisons sont toujours effectuées par rapport a 1’alliage FeAl non dopé dont les valeurs
de limite d’¢élasticité sont prises comme référence [35]. Remarquons tout d’abord que, sur la
courbe présentant la seule contribution de 1’addition du nickel, un creux apparait aux environs
de 600°C. 1l est li¢ au décalage en température entre les pics de Roav, des alliages FeAl et
FeAlNi4. De plus, le renforcement dii au nickel décroit globalement avec la température. La
dépendance en température de la contribution du dopage en bore est, quant a elle, tout a fait
différente puisqu’elle présente un pic qui refléte sans équivoque la position du pic d’anomalie
de l’alliage FeAlB. En ce qui concerne les deux autres courbes, si les tendances sont

semblables, avec méme une quasi adéquation pour les températures inférieures a 600°C,
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I’écart entre la somme des effets respectifs du nickel et du bore et 1’effet combiné Ni/B est

cependant significatif pour les régimes correspondant au pic d’anomalie et aux « hautes
températures ».

500 - —&— Somme des effets
- -h- Effet combiné B+4Ni
--M- Bseul
400 —4— 4Ni seul
~ . . .
ac: 300 - Flgure'III.9 : Co.ntrlbutlons
= A---- respectives du nickel et du
~ bore au renforcement de
3 | I’alliage FeAl et compa-
= 200 .
=4 m raison de la somme des
< contributions avec [D’effet
100 - combiné Ni/B mesuré.
0 T T T T 1
0 200 400 600 800 1000

Température (°C)

Cette derniére remarque, ainsi que les observations faites sur I’amplitude du décalage en
température et sur la modification de forme de la courbe Ry ,,=f(T), nous conduisent a penser

a une synergie entre les effets respectifs du nickel et du bore sur les mécanismes de

déformation.
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Le dernier aspect concernant 1’influence du bore n’est observable que pour des
températures élevées (en général supérieures a 800°C), Figure III.10. Nous constatons
effectivement la présence de ce qui ressemble & un « crochet de compression » pour les
températures supérieures a celle du maximum de Ry v, et ce uniquement pour I’alliage dopé
au bore. Ajoutons que ce phénomene existe aussi pour les autres nuances d’alliages contenant
du nickel, Figure II1.10c) Vers 900°C et pour toutes les nuances d’alliages mod¢les ternaires
et dopés, la hauteur de ce « crochet » vaut entre 8 et 12 % de la limite d’¢élasticité. Bien qu’un
tel effet puisse nous aiguiller vers une ségrégation du bore sur les dislocations pendant la
montée et le maintien en température de I’éprouvette, nous n’avons pas d’explication a
proposer pour ce phénomene. Fraczkiewicz et al. [38] ont montré, en effet, que la ségrégation
du bore aux joints de grains s’établit déja pendant la trempe. Or tous les alliages au bore testés
ont subi le recuit d’élimination : la ségrégation du bore sur tous les défauts, y compris les
dislocations, est effective. Le « crochet de compression » devrait donc se produire quelle que

soit la température d’essai s’il était di a une telle ségrégation. Ce n’est pas le cas.

L’addition de 3,8 % de nickel conduit, quelle que soit la température, a une
augmentation de la limite d’¢élasticité comparée a celle du binaire, qu’il soit dopé ou non.
L’alliage ternaire non dopé présente, comme le binaire correspondant, une anomalie de sa

limite d’¢lasticité. L’effet durcissant et le décalage du pic d’anomalie produits par le bore ont

été confirmés. De plus, il existe un phénomene de synergie Ni/B sur I’anomalie.

111.2.2. Influence de la teneur en nickel

Le phénomeéne d’anomalie de limite d’élasticité est d’autant moins marqué, voire absent
ou est masqué, a mesure que la teneur en nickel augmente, Figure II1.11. Cette observation
de la modification de la forme de la courbe Ry 2=f(T) confirme I’observation faite plus haut
concernant les conséquences de la synergie des effets Ni/B sur I’anomalie. En effet, dés 3,8 %
Ni la courbe Ry +(T) ne présente plus la forme d’un pic mais celle d’un quasi-plateau ou bien
d’un pic « mou». Cependant, la température a partir de laquelle cette relative stabilité
s’interrompt diminue lorsque la teneur en nickel augmente: 800°C, 500°C et 400°C
respectivement pour 3,8 %, 5 % et 10 % de nickel . En outre, méme pour une addition de 2 %
de nickel, si nous pouvons effectivement observer une augmentation de la limite d’¢lasticité
entre 300°C et 700°C, son amplitude diminue par rapport a celle de FeAlB. Ces résultats nous
laissent supposer que I’anomalie de limite d’¢lasticité des alliages FeAl ne disparait pas en

présence de nickel et de bore, mais qu’elle est plutdt masquée.
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Figure III.11 : Limite d’élasticité (Ro,s,) en fonction de la température pour FeAINixB, x étant compris
entre 0 et 10%. La courbe de 1’alliage sans nickel est issue de [97].

De plus, la comparaison de ces courbes permet de dégager quatre régimes de
température. Dans le régime I (T< 300°C), I’addition de nickel durcit considérablement
I’alliage. Ce renforcement est d’autant plus important que la teneur en nickel augmente. En
revanche, dans le régime II (300°C < T < 600°C), qui correspond au cceur de 1’anomalie pour
le binaire, nous constatons 1’apparition de pseudo-plateaux de Ry .9, a partir de 3,8 % at. Ni,
I’anomalie semblant méme disparaitre pour I’alliage a 10 %. Pour la gamme de températures
correspondant au pic d’anomalie du binaire (régime III, 600°C < T < 750°C) les différents
alliages ont sensiblement la méme limite d’élasticité, si I’on tient compte de la marge d’erreur
de sa détermination : c’est donc les propriétés de la matrice FeAl qui sont caractérisées la.
Enfin, pour le régime IV (T > 750°C), le résultat a retenir est que I’addition de nickel, quel
que soit son niveau, semble ralentir la chute de la limite d’¢élasticité lorsque la température
augmente : la limite d’¢lasticité des alliages au nickel est globalement supérieure a celle de
FeAlB et la différence est d’autant plus élevée que la température augmente. De plus, les
alliages au nickel présentent des comportements suffisamment proches pour nous permettre
de dire que la teneur en nickel n’a pas d’influence marquée sur la variation de la limite

d’¢lasticité en fonction de la température.

Nous pouvons déterminer quantitativement 1’augmentation de la limite d’élasticité
produit par I’addition de nickel (2 a 10%) a température ambiante (20°C) Les théories
classiques de durcissement en solution solide prévoient une dépendance linéaire en fonction
de ¢" ou ¢ est la concentration en soluté et n un exposant prenant les valeurs 1/2 ou 2/3
suivant les modeles considérés [75, 165-170]. La Figure III.12 regroupe nos résultats

expérimentaux (20°C et 200°C) avec les deux approximations possibles. Le durcissement a
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température ambiante mesuré est quasiment linéaire (coefficient de corrélation égal a 0,9945)
avec une pente de ’ordre de 35 MPa / %at. Ni. Or, les courbes en ¢! et c2/3, que nous avons
essay¢ d’ajuster sur nos points expérimentaux, ne semblent pas rendre compte correctement
du durcissement mesuré, méme si dans ce domaine de concentration la tendance et 1’ordre de
grandeur sont satisfaisants. Nous discuterons de la pertinence des différents modéles par
rapport aux alliages que nous ¢étudions dans le Chapitre V. Quoi qu’il en soit, la valeur de 35

MPa / % Ni est en accord
avec les données de la
bibliographie [155, 156] sur le

renforcement par addition de

400 1 pyrcissement 3 20°C = 35 MPa / %at. Ni
R’ = 0,9948

300 -

nickel. Le durcissement que

23 ,
0% (%eat. Ny - nous mesurons présente deux
— 65*(%at. Ni)

AR ze (MPa)
[ ]
=
=

100 caractéristiques  qui  nous

¢ 200°C
® 20°C permettent d’indiquer des
0 | . . pistes a envisager. En premier
0 2 4 6 8 10 12 lieu, ce durcissement est
% at. Ni .
indépendant de la température
Figure I11.12 : Approximation linéaire du durcissement dii au nickel entre 20 et 200°C : il est

dans le régime 1. i . )
constant et égal a environ 35

MPa/at. %. En second lieu, il semble spécifique aux superdislocations <111> puisqu’un tel
durcissement ne se produit pas au-dela du pic. Le premier point peut nous aiguiller vers la
question des lacunes thermiques d’équilibre (cf. V.1.1): les températures de recuit sont
différentes (500°C pour les alliages ternaires et 400°C pour 1’alliage binaire) et les
concentrations d’équilibres probablement aussi. Le second semble mettre en évidence

I’importance de la structure de cceur (cf. V.1.3)

Enfin, nous pouvons remarquer que 1’alliage FeAINi4B présente une limite d’¢lasticité
en compression relativement stable en température (autour de 480 MPa) sur une gamme de
températures non-négligeable s’étendant de 350°C a 800°C. Cette stabilité présente un intérét
¢vident du point de vue de la tenue en service et a présidé au choix de cette teneur en nickel
(5 % massique) pour I’¢laboration d’un alliage a grains fins par métallurgie des poudres noté
FeAINi4B SI.

L’addition de nickel conduit a un durcissement basses températures (BT) quasi linéaire
avec la concentration. Ce renforcement est probablement & mettre en relation avec les

plateaux de limite d’¢élasticité observés. Enfin, le nickel améliore la tenue mécanique des

alliages fer-aluminium a haute température, indépendamment de sa concentration.
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111.2.3. R6le des procedés de mise en forme et de la taille de grain

Nous avons a notre disposition une série d’alliages a grains fins produits par
mécanosynthése et contenant ou non du nickel, voir chapitre II. Ils différent notamment par
le procédé de mise en forme appliqué ainsi que par leur taille de grains. L’influence de ces
différences sur I’évolution de la limite d’¢lasticité en fonction de la température fait donc

I’objet de cette section.

I11.2.3.1. Influence des procédés de mise en forme

Dans ce paragraphe nous abordons la question de I’influence de la mise en forme sur
I’évolution de Ry, avec la température. Cette étude concerne les alliages semi-industriels
¢laborés sur la base de I’alliage FeAl-40 Grade 3 ; ils ne contiennent donc pas de nickel. Leur

composition chimique est celle de ’alliage FeAIB SI, cf. chapitre I1.
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Figure I11.13 : Limite d’¢lasticité en fonction de la température d’alliages semi-industriels.

Les résultats de cette partie de I’étude sont présentés sur la Figure II1.13. D’emblée
nous remarquons que le phénomene d’anomalie de la limite d’élasticité semble ne plus se
produire pour les alliages semi-industriels. Il est vraisemblable que 1’anomalie soit masquée
par P’activation d’autres phénomenes de durcissement. Ceux-ci ont au moins deux origines.
La premicre est liée a la faible taille des grains et la seconde a la fine dispersion d’oxydes
yttrium. Selon la loi de Hall et Petch, une diminution de la taille de grains (d) contribue a

augmenter la limite d’élasticité :

_ k
Gy—00+0p+Ag (éq. IIL.1)
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avec Oy la limite d’¢lasticit¢ du monocristal et G, la contribution des précipités a la contrainte
d’écoulement. Les précipités intra-granulaires nanométriques d’Y,Os, quant a eux, peuvent
constituer des obstacles au glissement des dislocations (G, dans éq.IIl.1): les premiers
travaux de MET sur des alliages semi-industriels déformés montrent en effet que les
superdislocations <I111>, qui accommodent la déformation a basse température, contournent

les oxydes Figure I11.14.

Nous pouvons aussi remarquer
(Figure II1.13) que, exceptions faites
des alliages A4 et AS, I’évolution de
la limite d’élasticit¢ avec la
température dépend fortement du
mode de consolidation mis en ceuvre :
les différentes nuances se répartis-

sent en deux faisceaux de courbes

correspondant aux deux modes de

consolidation. Il semble donc que le

Figure IIl.14: Clich¢ de MET en faisceau faible
procédé de mise en forme effectué montrant la structure de dislocations de lalliage B,
déformé en compression a 25°C. Les superdislocations
<111> sont épinglées par les précipités d’Y,0;: des
sur  Rpay. A ceci pres que, boucles d’Orowan sont visibles (fléches blanches)

aprés consolidation a peu d’influence

conformément a sa microstructure

plus grossiere (recristallisée), c’est 1’alliage A5 qui présente les moins bonnes propriétés et
que ’opération de martelage (A4), apres extrusion, semble avoir des conséquences néfastes
sur le comportement mécanique. A4 et A5 sont donc hors du faisceau de courbe
correspondant a la consolidation par extrusion. Il est cependant a noter que ces faisceaux et
courbes convergent pour des températures supérieures a 600°C. C’est une caractéristique que
nous avions déja observée précédemment (II1.2.2) et qui laisse penser a la prépondérance,
dans ce régime « hautes températures », des effets du bore et des mécanismes intrinséques a la

matrice intermétallique FeAl, indépendamment du procédé de mise en forme utilisé.

I11.2.3.2. Relation de Hall et Petch : effet de la taille de grains

Afin de quantifier I’influence de la taille de grains et de la composition chimique sur
1I’évolution de la limite d’¢lasticité en fonction de la température d’alliages semi-industriels de
type FeAl40 Grade 3, nous avons effectué¢ des essais de compression sur 1’alliage FeAINi4B
SI é¢élaboré dans des conditions similaires. La Figure IIL.15 présente le comportement
mécanique en température d’un ensemble d’alliages. Une partie des résultats précédents y
sont reportés : les alliages FeAlB SI Al, A4 et A5 sont jugés représentatifs des
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microstructures et tailles de grains qui peuvent étre obtenues par les différentes voies

d’¢laboration et de mise en forme. Les résultats concernant les alliages modeles FeAlB et

1200 — —— Al
—— FeAlINi4B SI
1000 + A4
: —— A%
- 4 FeAlINi4B
800 -
)
B i
= 600 |
S’ H
4
pZ 400
200 + A
0 T i i i 1

0 200 400 600 800 1000
Température (°C)

Figure III.15: Limite d’élasticité en fonction de la température d’alliages semi-industriels (Al, A4, AS,
FeAINi4B SI) et d’alliages modéles (FeAlB et FeAINi4B) Les verticales en pointillés indiquent les température
pour lesquelles nous avons mesuré la taille de grains des alliages FeAINiB SI, A1, A4 et AS.

FeAINiB sont aussi ajoutés dans un but de comparaison. Les propriétés de 1’alliage FeAIN14B
SI (a grains fins) sont représentées par la courbe continue a triangles ouverts. Force est de
constater, en premier lieu, que 1’alliage FeAINi4B SI, tout comme les alliages FeAlB SI, ne
présente pas d’évolution anormale de sa limite d’¢lasticité en fonction de la température. En
second lieu, il n’existe apparemment pas de différence comportementale entre 1’alliage au
nickel FeAINi4B SI et I’alliage semi-industriel A1 lui correspondant pour les température
inférieures ou égales a 600°C. Or un effet renforcant li¢ a I’ajout de 3,8 % de nickel existe
pour les alliages modeles : 35 MPa / % at. Ce manque apparent de renforcement est un

artefact 1i¢ a la taille de grains.

Figure IIL.16 : Microstructures des alliages semi-industriels, taille de grains micrométrique : a) FeAlB SI Al
(d=0,5um); b) FeAIB ST A4 (d = 1,4um); ¢) FeAlIB SI A5 (d = 10um), noter la différence d’échelle.

En effet nous constatons une forte sensibilité de Rooy a la taille de grains pour les

alliages semi-industriels qui varie (Figure II1.16), selon les procédés de consolidation et les
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traitements thermiques, de 0,5 pm (Al) a 10 pm (AS5) En revanche, la taille de grains de
I’alliage semi-industriel au nickel est de 1 um (Figure II1.17), soit deux fois plus élevée que
pour Al. L’explication tient a ce que le procéd¢é d’¢laboration, optimisé pour 1’alliage FeAl
Grade 3, a été mis en ceuvre tel quel pour FeAINi4B SI. De plus, I’élaboration des deux
nuances n’a pas ¢été réalisée au méme endroit : I’alliage Al a été élaboré par Plansee (projet
européen FIAC) et I’alliage FeAINi4B SI par le CEA Grenoble (programme régional)

Figure III.17: Microstructure
de l’alliage  semi-industriel
ternaire FeAINi4B SI.

Les lignes verticales en pointillés (Figure III.15) correspondent aux températures
auxquelles I’analyse de I’effet de la taille de grains est menée. Considérons que la limite
d’¢élasticité macroscopique (Ro2%) que nous mesurons est équivalente a la limite d’¢élasticité
microscopique (0,) utilisée dans la loi de Hall et Petch (éq.IIL.1) Pour les alliages semi-
industriels sans nickel (Al, A4 et AS5), I’évolution de Ry, en fonction de 1/Nd (Figure
II1.18) satisfait pleinement a cette loi, que ce soit a température ambiante ou a 400°C. En

1200 7 =170 MPa
\ = e = 160 MPa
1000 - e —I_'______/--" Al
800 — L
z A4 £
Z 600 o 5
H A5 ® FeAIN4B I 5 ® FeAINi4B 1
&2 400 '¢ ® FeAIB 1 & a0 ® FeAIB I
] '\ ~ 130 MPa M FeAINi4B B FeAINi4B
200 - M FeAlB 200 1 M FeAlB
0 - . . " . t . + - . . " . N " " 0 - + t t t
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d 12 (].!I'Il |.-z} d 12 (].!I'Il |.-z}
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Figure IILI.18 : R0, en fonction de la taille de grains pour les alliages mod¢les, FeAIB et FeAINi4B, et semi-
industriels, FeAlB SI (A1, A4, AS) et FeAINi4B SI, sollicités a) a température ambiante et b) a 400°C.

outre nous notons immédiatement que, quelle que soit la température, la similitude des valeurs
de Ry, entre FeAINiB SI et FeAIB SI (A1) (Figure I11.15) n’est effectivement qu’apparente.
Pour une taille de grains identique, la limite d’¢lasticité de 1’alliage semi-industriel est en effet
augmentée par I’addition de 3,8 % at. de nickel dans les mémes proportions, qualitativement,

que pour ’alliage modele. Vis-a-vis de I’effet Hall et Petch, 1’effet du nickel sur la limite
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d’¢lasticité est donc additif. L’ensemble des paramétres que nous avons identifiés avec la loi
de Hall et Petch est récapitulé dans le Tableau III.1.

Tableau III.1 : Identification des paramétres de la loi de Hall-PetCh pour des alliages de type FeAlB, avec ou
sans nickel, ¢laborés par métallurgie des poudres.

. k Co oo+ o o Température
Alliages (MPa.um™?) (MPa) (MPa) (MPa) (IZC)
Sans nickel 475 335 465 '; 130 25°C
465 330 365 35 400°C
Avee nickel 475° 455 635 Z 180 25°C
465° 490 535 45 400°C

* k est considérée comme inchangée aprés addition
® détermination faite pour d = dpogere (500 pm)

Considérons dans un premier temps les alliages sans nickel (Al, A4 et A5) Pour ces
alliages, la pente k obtenue par I’identification vaut environ 475 MPa.um™? quelle que soit la
température d’essai. Compte tenu de la taille de grains des alliages mod¢les FeAIB, ~ 500 um,
nous pouvons raisonnablement supposer que Gy peut étre assimilée a la limite d’¢élasticité de
FeAlB a température ambiante. En outre, pour I’identification de la somme (o + Gp,) nous
pouvons considérer la taille de grains de FeAIB modéle comme étant infinie, c’est-a-dire
comme correspondant a I’origine des abscisses sur la Figure I11.18. La somme (0g + Gp) vaut
alors 465 et 365 MPa pour I’ambiante et 400°C respectivement. Ces hypothéses nous
permettent donc d’avoir accés a la contribution (G,,) des précipités d’Y>O3 au durcissement.
Celle-ci diminue lorsque la température d’essai augmente : de 130 MPa a température
ambiante elle n’est que de 35 MPa a 400°C. Le contournement d’Orowan étant athermique,
I’explication réside probablement dans un glissement dévié thermiquement activé. En outre, la
valeur de G, obtenue a température ambiante est assez cohérente avec 1’évaluation qualitative
que nous pouvons déduire de la distance entre les précipités a partir de la Figure II1.14. En

remiére approximation le durcissement théorique produit par les précipités peut s’écrire :
p pp que p p precip p

th_pub
op=tn (éq. T11.2)

avec p le module de cisaillement de la matrice (75 GPa, d’aprés [171]), b le vecteur de
Burgers (a<111>= 5 A) et A la distance entre les précipités dans le plan de glissement (200 <

A < 300 nm, estimée a partir de statistiques issues de la Figure II1.14) Ce durcissement

théorique Gi[)h vaut alors entre 125 et 190 MPa. La valeur calculée a partir de 1’identification

avec les parametres de la loi de Hall et Petch (130 MPa) est donc bien comprise dans

I’intervalle théorique.

Dans un second temps, nous considérons I’alliage FeAINiB SI. Puisque nous n’avons a
notre disposition qu’une seule taille de grains, nous devons faire une hypothése

supplémentaire. Nous supposons en conséquence que la valeur de la pente K reste inchangée
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apreés ’addition du nickel. L’identification des parametres restants se fait selon la méme
procédure que pour les alliages sans nickel. Il vient alors pour G, les valeurs suivantes : 180 et
45 MPa a température ambiante et 400°C respectivement. Nous constatons que la contribution
G, des précipités a la contrainte d’écoulement, a température ambiante ou a 400°C, n’est pas
sensiblement modifiée par ’addition de nickel. En outre, cette contribution est comprise, a

température ambiante, dans ’intervalle théorique calculé en premicre approximation.

Des alliages similaires a ceux étudié€s ici, ont fait I’objet de travaux afin de comprendre
les différentes contributions a la limite d’élasticité [172, 173]. L’approche des auteurs
concernant la contribution des particules d’oxyde d’yttrium se base sur le calcul d’une
contrainte d’Orowan (Gor) A température ambiante, les valeurs obtenues pour k vont de 70 a
260 MPa.um™%, [173] et [172] respectivement, tandis que Gog est compris entre 40 et 400
MPa selon la distribution des particules. La contribution des précipités (G,) que nous avons
calculée correspond en quelque sorte & une valeur moyennée de Gor et I’accord en terme
d’ordre de grandeur est satisfaisant : la valeur de Gor obtenue par Morris et Gunther [172]
¢tant d’environ 170 MPa a température ambiante. En revanche la pente de Hall et Petch que
nous déduisons de nos mesures est sensiblement plus élevée que celles obtenues par Morris et
Gunther [172] ou Muifioz-Morris et al. [173]. Elle est cependant nettement inférieure aux

valeurs obtenues (700 MPa.pum ™"

) pour des alliages binaires non élaborés par métallurgie des
poudres [86]. Mufioz-Morris et al. [173] envisagent deux explications pour rendre compte de
la faible valeur de k (70 MPa.um™?) qu’ils obtiennent : elle pourrait étre due a un écrantage
des joints de grains par la dispersion des particules durcissantes ou bien a un effet de la

texture (<110>) des alliages étudiés qui faciliterait la transmission du glissement aux joints.

Enfin, un dernier point & noter, a ’analyse de ces résultats, est que le renforcement
produit par le raffinement de la taille de grains n’est conséquent que pour les températures
inférieures a 500°C. Au-dela de cette température la limite d’élasticité des alliages semi-
industriels est inférieure a celle des alliages modéeles. De plus, la limite d’élasticité de
FeAINiB I est en effet équivalente a celle de I’alliage AS. Or les tailles de grains sont telles
que das >> dygni s1. Conformément a ce que nous avions constaté pour les alliages mode¢les,
’addition de nickel renforce FeAIB SI a 900°C .

Pour les alliages semi-industriels, ’effet renforcant du nickel a été confirmé, mais
I’anomalie est vraisemblablement masquée par le durcissement 1i¢ au raffinement de la taille
de grains. Ce durcissement peut étre décrit de fagon trés satisfaisante par la loi de Hall et
Petch et s’ajoute au renforcement BT. Enfin, le renforcement par le nickel et le durcissement
de Hall et Petch sont additifs.
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111.2.4. Taux d’écrouissage

Conjointement a la confirmation de I’apparition du phénoméne de 1’anomalie de la
limite d’¢lasticité, quelques auteurs [31, 35, 115] font mention d’un pic du taux d’écrouissage,
a 0,2 % de déformation plastique. Déterminer ce taux d’écrouissage est cependant un exercice
périlleux : il faut pour cela évaluer une pente dans une région de changement de pente. Le
traitement des données (relativement bruitées) acquises lors des essais de compression,
permet de limiter D’imprécision. Elle est cependant d’autant plus importante que la
déformation plastique est faible : + 30 MPa/ % a 0,2 %, + 10 MPa/ % a 5 %.
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Figure II1.19 : Taux d’écrgzlissage en fonction de la température pour différents tabu)x de déformation plastique
(0,2%, 2%, 5%) a) FeAINi4 et b) FeAINi4B.
Pour les deux alliages ternaires (FeAINi4 et FeAINi4B) et a faible déformation plastique
(0,2 %) le taux n’est pas constant en température (Figure I11.19) Le fait le plus remarquable
est la chute assez conséquente (= 200 MPa/ %) a partir d’une certaine température qui
correspond a peu prés a celle pic de Ryoe, pour FeAINi4 (Figure I11.19a)), et a celle de la fin
du quasi plateau pour FeAINi4B (Figure I1I.19b)) Si la déformation plastique augmente
(2 % et 5 %), le taux d’écrouissage diminue nettement. En effet, que 1’alliage ternaire soit
dopé ou non au bore, nous obtenons une valeur d’environ 50 MPa/ % a comparer a
200 MPa/ % pour le taux d’écrouissage a 0,2 %. De plus, bien que le taux d’écrouissage, a ces
déformations et pour les deux alliages, ne présente pas de pic en température, nous pouvons

néanmoins (a partir de 300°C environ) en relever une diminution: de 50-60 MPa/ %
a~ 0 MPa/ %.

Sur la Figure II1.20 nous présentons I’influence de la teneur en nickel sur 1’évolution
du taux d’écrouissage en fonction de la température et de la déformation. Les conventions de
symboles utilisées précédemment ont toujours cours : carrés pour une déformation plastique
de 0,2%, cercles pour 2% et triangles pour 5%. Nous pouvons faire des constatations
similaires a celles faites ci-dessus. De plus, nous observons une augmentation du taux
d’écrouissage a 0,2 % lorsque la teneur en nickel augmente.
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450 m 10Ni
] o 0,20/10 [} sNi
) 0 2% )
350 i A 5% 4Ni

Figure II1.20 : Taux d’écrouissage
en fonction de la température et de
la teneur en nickel pour les alliages
modeles ternaires dopés. Les carrés,
cercles et triangles correspondent
respectivement a des taux de
déformation plastique de 0,2%, 2%
et 5%.
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Une évaluation du comportement en température du taux d’écrouissage en fonction de
la déformation plastique a précédemment été menée au laboratoire pour ’alliage FeAl200B
[97]. Le nickel modifie assez sensiblement ce comportement. Le taux d’écrouissage a 0,2% de
déformation n’est en effet pas constant avec la température en présence de nickel, mais
décroit au-dela d’une température correspondant a la fin apparente du domaine d’anomalie.
De plus, il s’avere que D’addition de nickel permet, en moyenne, de doubler le taux
d’écrouissage a 0,2 % de déformation plastique pour des températures comprises entre 200 et
600°C.

C’est cette dernicre différence que nous retiendrons essentiellement de cette partie, avec
le constat supplémentaire que la variation du taux d’écrouissage a 0,2 % de déformation

plastique semble liée a I’anomalie de la limite d’¢élasticité pour les alliages ternaires.

I11.2.5. Sensibilité a la vitesse de déformation

Il est possible de classer les anomalies de la limite d’¢lasticit¢ en fonction des
mécanismes €tant a I’origine de 1’augmentation anormale de la contrainte. Les raisonnements

sont basés sur une déformation plastique décrite par la loi d’Orowan :
€= pm(0c*, T)b.v(c*, T) (éq. 111.3)

avec pn la densité de dislocations mobiles, 6* la contrainte , T la température, b le vecteur de
Burgers et v la vitesse moyenne des dislocations. Les essais sont, dans ce cadre, réalisés a €

constant. Les mécanismes mis en jeu peuvent étre répartis en deux catégories [118]. La
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premiére regroupe ceux agissant sur les dislocations a I’échelle individuelle (notamment sur
leur vitesse) tandis que la seconde concerne ceux agissant sur les populations de dislocations
(en particulier sur la densité de dislocations mobiles) De maniére générique les anomalies sont
donc soit des anomalies de vitesse (premiers types de mécanismes) soit des anomalies de

densité (seconds types) Louchet [118, 140] montre que S, définie par :

0o j Ac

Szlim : ~]
58*"(61@ Alné

(éq. 111.4)
est un parametre pertinent pour discriminer entre les deux familles d’anomalie. En effet, S
sera nécessairement positive pour les anomalies de vitesse, mais nulle (ou trés faible) pour les

anomalies de densité.

Pour FeAl, il est maintenant bien établi que S est trés faible, voire nulle, dans le
domaine d’anomalie [35, 97, 174] et fortement positive au-dela du pic. Nous avons vu que
I’anomalie de la limite d’¢lasticité semblait étre masquée par 1’addition de nickel (I11.2.2) ou
par le raffinement de la taille de grains (II1.2.3) La détermination de S dans ces deux cas nous
donnera des indices pour discriminer entre le masquage du phénomeéne d’anomalie ou sa
disparition. Avec cet objectif et pour certains des alliages mod¢les et semi-industriels étudiés
précédemment, nous avons réalisé des essais de compression uniaxiale a différentes vitesses

de déformation (1072 10~ et 5.10™ s™") ainsi que des essais comprenant des sauts de vitesses.

I11.2.5.1. Alliages modéles

1200 - —& FeAI200B 550°C
-+ FeAl200B 675°C
—~ 1000 - -+ FeAl200B 800°C
& B FeAl 400°C
= - TeAl 500°C
T 8007 = FeAl 650°C
=
1
" 600
%)
——
£
S 400 |
—
=
=]
200
0 L] T T T T T T T 1

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 03 0,35 0,4
Deéformation vraie

Figure I11.21 : Evolution, en fonction de la température, de la réponse du matériau a des sauts de vitesse de
déformation répétés vers le bas pour les alliages de type FeAl. Courbes contrainte-déformation.
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Pour quantifier la sensibilité, nous normalisons S par la limite d’élasticité a 107%™, A

partir de (éq.111.4) il vient donc :

Contrainte vraie (MPa)

S _ 1 Ac _Jlnc_ }/ )
G0.2% 0©0.2% Alng Olng /m (€éq.1IL.5)
1200 - —+— NidB 300°C
- Ni4B 500°C
-+ NidB 750°C
1000 = Ni2B 300°C
=4 Ni2B 600°C
- Ni2B 800°C
800 - - Ni4 300°C
B Nid 400°C
- Ni4d 650°C
600 -
400
200
0 L) T T T T T T 1
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35
Déformation vraie

Figure II1.22 : Evolution, en fonction de la température, de la réponse du matériau a des sauts de vitesse de
déformation répétés vers le bas pour les alliages de type FeAINi. Courbes contrainte-déformation.

Nous avons procédé a des essais de compression comprenant des sauts de vitesses

répétés vers le bas, pour différents alliages (Figures I11.21 et I11.22) Les données issues de

ces essais nous permettent d’avoir un apergu précis de I’effet du bore et du nickel (Figures
I11.23 et 111.24 respectivement) sur la variation de 1/m en fonction de € et de la température.

Quatre caractéristiques sont clairement identifiables.

0,2 4

=
i

1/m (Slanz0)

- ONiB-675°C - ONiB-550°C 02
4 ONi-500°C  —= ONi-400°C

ONiB-B00PC
ONi-650°C

1/m (Sca:uu,m) o
- w

=
=
b

10 15 0 25
Déformation plastique (%)

a)

ANIB-750°C —&- ANiB-500°C —&— 4NiB-300°C
ANI-GS0"C 8- ANI-400PC —= 4NI-300°C

o ANIB-800°C

& . A
A — &
0 5 10 15 20 25
Déformation plastique (%)

Figure I11.23 : 1/m en fonction de la déformation pour différentes températures mettant en évidence I’effet du
bore sur, a) I’alliage binaire et b) 1’alliage ternaire au nickel.

-98 -



Chapitre III : COMPORTEMENT MECANIQUE

Premiérement, la sensibilité a la vitesse de déformation est bien nulle (ou trés faible)
dans une certaine gamme de températures pour tous les alliages. Le plateau de contrainte pour
FeAINi4B, I11.2.1.3, reflete donc un masquage du phénomene d’anomalie, non sa disparition.
Cette tendance est confirmée pour le plateau des alliages FeAINi10B et FeAINiSB : S y est

nul.

Deuxiemement, tous les alliages présentent une sensibilité a la vitesse de déformation
qui s’accroit avec la déformation pour le régime basses températures et jusqu’a I’apparition du
pic (ou du maximum de Rgpy) Au-dela de la température du pic, 1/m reste élevé et

relativement constant.

= U/m (Sleozw) o

0,2 ANi-650°C -3 4Ni-400°C - 4Ni-300°C 02 5 4NiB-800°C A 4ANIB-500°C  —k—4NiB-300°C
& DNi-650°C - ONi-500°C —@- ONi-400°C 2NiB-800°C - 2NiB-600°C -~ 2NiB-300°C
ONiB-800°C - ONiB-675°C - ONiB-550°C
15 0,15
0,1 47
& —@ .
05 g—

0 5 10 15 20 15 "
Déformation plastique (%) Déformation plastique (%)

a) b)

Figure I11.24 : 1/m en fonction de la déformation pour différentes températures mettant en évidence I’effet du

nickel sur, a) I’alliage binaire non dopé, b) I’alliage binaire dopé.

Troisiémement, le dopage en bore semble rendre le matériau plus sensible a €. En effet,
si I’on se place a environ 80 % de la température du pic pour les alliages binaires, I’alliage
dopé présente une sensibilité a la vitesse de déformation supérieure d’environ 20 % a celle de
I’alliage non dopé. Le méme constat peut étre fait pour les alliages ternaires au nickel,
FeAINi4 et FeAINi4B.

Quatriémement, I’addition de nickel a tendance a diminuer la sensibilité de la contrainte
d’écoulement de FeAl a la vitesse de déformation. En effet, a environ 90 % de Ty la valeur
de 1/m pour FeAINi4 est environ 75% plus faible que pour FeAl. Les comparaisons sont
faites pour les valeur de 1/m en début de déformation — € < 4 - 5 %. Le méme constat
qualitatif peut étre fait pour les alliages dopés au bore (FeAI200B et FeAINi2B) : 1/m diminue

de 40 % environ dans cette situation.

Les résultats concernant 1’effet du bore et de la déformation sont conformes aux études
précédemment réalisées au laboratoire [35, 97] sur des alliages sans nickel. En outre nous
avons noté, pour les alliages ternaires au nickel que, dans le domaine de tres faible sensibilité
(i.e. pour T < Tp;ic), la déformation a fortement tendance a se localiser. Cette localisation peut

conduire au flambage de I’éprouvette lorsque la déformation plastique est supérieure a 10 %,

25
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Figure IIL.25. Au-delad du pic, la déformation est plus homogene et les éprouvettes prennent

la forme d’un tonneau.

Figure 1IIL.25: Photographies
d’éprouvettes aprés déformation
plastique de plus de 10 %. a)
FeAINi4B, de face ; b) FeAINi4B
de profil ; ¢) FeAINi2B, de face et
d) FeAINi2B, de profil.

I11.2.5.2. Alliages semi-industriels

Les alliages semi-industriels étudiés dans cette partie, Al et B2 sont représentatifs des
deux modes de consolidation mentionnés plus haut (Chapitre II.1) ’extrusion et la
compression isostatique a chaud respectivement. En réalisant, sur ces deux alliages, des essais
de compression uniaxiale & deux vitesses de déformation différentes (5 10~ et 107 s™) nous

cherchons a confirmer ou a infirmer 1’absence d’anomalie.

= A, -200°C T 1200 B, -2000C 1200
A AC ' —~ B, -400°C
- = 1000 " + 1000
-7, -600°C o " 1 e, —600°C
= -
800 & . 800 &
L = z
& =
+ 600 & 600 £
400 - 400
+ 200 + 200
0,0001 0,001 0,01 0,1 0,0001 0,001 0,01 0,1
vitesse de déformation (s") vitesse de déformation (s ')

Figure I11.26 : Limite d’élasticité d’alliages semi-industriels en fonction de la vitesse de déformation et de la
température, a) FeAIB I Al et b) FeAIB I B2.

La Figure II1.26 présente 1’évolution de la limite d’élasticité en fonction de la vitesse
de déformation et de la température. Nous constatons que les deux alliages présentent une
sensibilité¢ de la contrainte d’écoulement a la vitesse de déformation nulle ou tres faible pour
200 et 400°C. Pour l’alliage modéle équivalent cette gamme correspond au régime
d’anomalie : il existe donc bien un domaine de températures (200 < T< 400°C) pour lequel les

alliages semi-industriels sont insensibles a la vitesse de déformation. En revanche, la
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sensibilité S devient positive pour 600°C, c’est-a-dire lorsque 1’écart avec la température du

pic diminue.

Il y a cohérence entre le comportement des alliages ternaires modeles et des alliages
semi-industriels et celui des alliages binaires. En effet, ’anomalie est toujours opérationnelle
mais est simplement masquée par le durcissement BT (d@ au nickel et/ou au raffinement de la

taille de grains) De plus, nous avons montré que 1’addition de nickel a tendance a diminuer la

sensibilité de la contrainte d’écoulement de FeAl a la vitesse de déformation.

111.3. Comportement a la rupture, a température ambiante

Les principaux résultats quantitatifs (allongement et contrainte a la rupture, A% et Gy
respectivement) issus des essais de flexion quatre points effectués sur les alliages modeles
sont rassemblés sur la Figure II1.27. Ils correspondent a des mesures moyennées sur trois

essais au minimum.

8 - r 800
~— ! _—
. - =
é 7 ¢ Q,.. 700 F
£ 61 L 600 S
: LI o B
S 5 e L 500 2
= v - ' o
= ¢ £
w4 400 g

- []
1 ’“
CHEE IR 4 300 W
5 A--  E
b 2 - F 200 E
-
= ® ! g
= 1A r 100 O

0 & . —_ £ . o . . r o
0 2 3.8 5 10

Teneur en nickel (% at.)

Figure II1.27 : Allongement (gris) et contrainte a la rupture (noir) des alliages modéles, binaires et
ternaires, sollicités en flexion quatre points a température ambiante. Les triangles et les ronds
correspondent respectivement aux alliages non-dopés et dopés au bore (400 ppm at.)

- 101 -



Chapitre III : COMPORTEMENT MECANIQUE

111.3.1. Effet du nickel seul

Parmi les alliages ternaires étudiés, seul I’alliage FeAINi4 ne contient pas de bore. C’est
donc avec le comportement a la rupture de cet alliage que nous allons pouvoir comparer celui
de FeAl.

D’un coté (Figure II1.27) la contrainte a la rupture augmente d’environ 20 % apres
addition de 3,8 % at. de nickel. De I’autre, pour le binaire comme pour le ternaire, aucun
allongement a la rupture n’est mesurable (Figure IIL.27) et le mode de rupture est
complétement intergranulaire (Figure I11.28a) et c), pour FeAl et FeAINi4 respectivement) :
ils rompent tous les deux dans le domaine élastique. Ces deux derniers résultats sont
conformes a ceux de Gay [72] concernant la rupture d’alliages FeAl binaires élaborés dans
des conditions identiques. En terme de rupture, nos résultats montrent donc que 1’addition de
nickel contribue a renforcer la cohésion des joints de grains sans toutefois limiter la fragilité

intrinséque.

1mm | mm

Figure I11.28 : Faci¢s de rupture d’alliages FeAl aprées sollicitation en flexion quatre points &
température ambiante. a), FeAl ; b) FeAIB ; ¢) FeAINi4 et, d), FeAINi4B.

111.3.2. Effet du bore seul

Conformément a la bibliographie, [7, 38, 72, 113, 116, 117], nos résultats montrent que

le bore permet d’augmenter a la fois A% et o (Figure I11.27) et, simultanément (Figure
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I11.28b)), de limiter la fragilité intrinséque de I’alliage FeAl. En effet, la rupture a lieu dans le
domaine plastique pour 1’alliage dopé (400 ppm at. B) et elle est devenue complétement
intragranulaire (par clivage) Consécutivement, Gnpe €st pres de trois fois plus élevée pour
FeAlIB que pour FeAl pur. Cependant, bien que la rupture ait lieu dans le domaine plastique,
I’allongement a la rupture de FeAlB reste faible (estimé a 1,4 %) Aussi mis en évidence pour
NizAl [39, 175], cet effet du bore est généralement attribué a un renforcement des joints de
grains produit par sa ségrégation intergranulaire. [7, 38, 72, 113, 121, 122]. Rappelons
néanmoins que si la limite de solubilité du bore dans la matrice FeAl est dépassée, 1’effet du
bore s’atténue : en raison de la précipitation de borures intergranulaires Fe,B, un retour de la

rupture intergranulaire ainsi que celui d’un allongement inexistant sont observés [72, 125]..

111.3.3. Effets combinés B/Ni, influence de la teneur en nickel

Figure II1.29 : Faciés de rupture d’alliages ternaires
apres sollicitation en flexion quatre points a température
ambiante. a) FeAINi2B, b) FeAINi4B et ¢) FeAINil10B.

L’effet du bore n’est pas aussi marqué pour les alliages ternaires que pour I’alliage
binaire. En effet, bien que le dopage en bore améliore la contrainte a la rupture de FeAINi4
(Figure II1.27), il ne conduit pas a supprimer totalement la fragilit¢ intrinséque (Figure
I11.28d) et I11.29) comme dans le cas du binaire. En outre, excepté FeAINi2B, pour lequel
A% est mesurable (bien que quasi nul, Figure IIL.27), tous les alliages rompent dans le
domaine élastique. Par ailleurs, 1’analyse des surfaces intergranulaires ouvertes aprés rupture

de I’ensemble des alliages ternaires dopés révele la présence de précipités de forme allongée,
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Figure 1II1.30: Zones de rupture
intergranulaire des alliages a) FeAINi2B
et b) FeAINil10B.

Figure II1.30. Une analyse par spectrométrie EDS couplée au MEB (Figure I11.31) a permis
de montrer que la teneur en aluminium et en nickel chute trés fortement (dans un rapport 3)

entre la matrice et le précipité. Ces résultats laissent penser a des borures de fer Fe;B. L’étude

Fe
Al i
— Matrice
~ Précipité
Fe Fe i
0 2 4 6 8 10
keV
Figure I11.31 : Analyses (EDS) d’un précipité (courbe en gris) et de la matrice (courbe en noir),

FeAINil0B.

par MET (Figure II1.32) a permis de révéler 1’existence de précipités intragranulaires (a))
d’une épaisseur d’environ 20 nm et de mettre en évidence le facettage des joints de grains par
les précipités intergranulaires (b)) Cette étude a en outre permis de confirmer 1’hypothése des

borures de fer: les clichés de diffraction issu de ces précipités indiquent que leur

Figure II1.32 : Clichés réalisés en champ clair par MET de précipités représentatifs de ceux observés dans
I’alliage FeAINi10B. a) précipité intragranulaire et b) précipités intergranulaires.
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cristallographie correspond a celle des borures de fer Fe;B (structure tétragonale avec a = 5,08
A et ¢ = 4,22 A) Nous constatons aussi que les précipités croissent en épitaxie avec la matrice
puisque les plans (111) de la matrice sont paralleles aux plans (101) des précipités. 11 est donc
patent que I’addition de nickel diminue la solubilité du bore dans la matrice FeAl et génere
alors la précipitation de borures inter- et intragranulaires. Le retour simultané de la rupture
intergranulaire nous suggere, conformément a la bibliographie [72, 125], que la précipitation
des borures aux joints de grains est néfaste a leur tenue mécanique : 1’effet du bore sur le

comportement a la rupture des alliages ternaires est atténué.

Cependant, ce comportement est un peu plus complexe qu’il n’y parait pour les teneurs
¢levées en nickel. En effet, lorsque la concentration en nickel augmente nous observons que la
contrainte a la rupture décroit (Figure II1.27) et, conjointement, que la proportion de surfaces
clivées augmente (Figure II1.29) Il semble donc que la diminution de la contrainte de
décohésion intergranulaire (cg4ec) due aux précipités ne soit plus le parametre qui contrdle la
rupture pour les teneurs ¢élevées en nickel : le nickel tend a faire diminuer la contrainte
nécessaire au clivage (c.iv) plus fortement que les borures n’abaissent 64e.. De plus, en accord
avec les résultats précédents (cf. I11.2), nous constatons que la limite d’¢élasticité en flexion de
I’alliage FeAINi2B (le seul pour lequel nous puissions I’évaluer Figure II1.33) est nettement
supérieure a celle de I’alliage FeAlB. Or nous avons vu (cf. II1.2) que la limite d’¢lasticité est
une fonction croissante de la teneur en nickel a température. Donc pour les teneurs en nickel
supérieures a 2 %, une limite d’¢élasticité plus élevée et une contrainte nécessaire au clivage
plus faible permettent d’expliquer 1’allongement a la rupture quasi nul de ces alliages

ternaires.
1000 A

800
i-—'_.l-’_____’—"‘""—\\\

%07 Figure 11133 : Courbes

contrainte-déplacement pour les
400 FeAlB alligg.es' F eAlB. et FeAlNiZB

sollicités en flexion quatre points
a température ambiante.

— FeAlNi2B

200 4
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0 T T T T T 1
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2
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Dr’ailleurs, la tendance du nickel a faciliter le clivage est en accord avec les travaux de
Munroe et Baker [98]. En effet, aprés déformation d’un alliage FeAl a température ambiante,
ces auteurs ont observé des dislocations <100> rectilignes connectées a des superdislocations.

I1s ont suggéré qu’une réaction entre les superpartielles de deux superdislocations (glissant sur
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des plans {110} sécants) puisse conduire a la formation de deux dislocations <001> sessiles

Figure II1.34. Les auteurs ont alors montré qu’une telle réaction est énergétiquement

Figure I11.34 : Illustration schématique de la formation de dislocations a<001>, d’aprés [98]. a)
deux superdislocations dissociées glissent sur des plans {011} sécants. b) les superpartielles de
téte réagissent pour former une dislocation a<010> toujours connectée aux superpartielles de
queue. c) ces derniéres réagissent pour former une seconde dislocation a<010>.

favorable et qu’elle 1’est d’autant plus que 1’énergie de paroi d’antiphase des
superdislocations (Eapg) est ¢élevée. Le gain net entre la situation initiale (deux
superdislocations) et la situation finale (deux dislocations <010>) vaut deux fois Eapg. Les
auteurs, en référence a des travaux de Cottrell, ont proposé que cette réaction soit a 1’origine
du clivage observé pour les alliages FeAl tres riches en fer. Dans le cadre de ces travaux [98]
et puisque nous savons que le nickel augmente 1’énergie d’APB des alliages FeAl [159, 161],

le nickel aurait donc tendance a favoriser le clivage : ¢’est en accord avec nos observations.

Au bilan, le comportement a la rupture de nos alliages ternaires est donc fonction de la
teneur en nickel. Lorsque celle-ci est faible la rupture s’explique par la précipitation massive
de borures aux joints de grains (le nickel diminue la limite de solubilité du bore) En revanche,
pour les teneurs plus ¢élevées c’est la tendance du nickel a faciliter le clivage qui contrdle la

rupture.

111.3.4. Role de la taille de grains

Notons tout d’abord que les alliages semi-industriels présentent une texture de fibre,
majoritairement <110>, parallele a I’axe de la barre (i. e. la direction d’extrusion) C’est pour
cette raison que, pour FeAlB SI, des éprouvettes différentes ont donc été découpées : la
mention « axiale » ou « radiale » (Figure II1.35) signifie que le sens long de 1’éprouvette est
respectivement paralléle ou perpendiculaire a la direction d’extrusion (Figure II1.36) Cette
texture de fibre se traduit par une fragilité plus marquée si la direction de sollicitation est

paralléle a I’axe d’extrusion : les éprouvettes dites « radiales » (directions //) présentent un
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allongement a la rupture estimé a 1 % alors qu’il est d’environ 6-8 % pour éprouvettes dites
« axiales » (directions L) Ainsi I’éprouvette de 1’alliage noté¢ FeAIB SI (axial) sur la Figure
II1.35 n’a pas rompu pendant 1’essai. Enfin, le plan de rupture des éprouvettes dites
« axiales » est de type {100} (il se trouve a 45° de la direction d’extrusion, Figure I11.36a))
tandis qu’il est de type {110} pour les éprouvettes dites « radiales » (il contient la direction
d’extrusion, Figure I11.36b))

. . direction de
dJrecﬁon de ) ’ 10 mm sollicitation
gollicitation direction Y

10 mm d'extrusion
a) b)

Figure I11.36 : Alliages semi-industriels apres rupture. a) FeAINiB SI axial et b) FeAIB SI radial.

La diminution de la taille de grains, combinée a différents ajouts (B, Zr, et Y,03), est un
procédé qui peut permettre d’augmenter significativement I’allongement a la rupture (I1.1.2.2.)
C’est ce que confirme la Figure II1.37 : pour le ternaire comme pour le binaire 1’allongement
a la rupture des alliages semi-industriels est nettement plus ¢élevé que pour les alliages
modeles correspondant. Pour que le clivage puisse s’amorcer, une transmission du glissement
a travers les joints de grains est nécessaire. Il faut un empilement de dislocations
suffisamment important pour que la contrainte en téte d’empilement permette cette
transmission. Le raffinement de la taille de grains contribue notamment a limiter 1’extension
des empilements de dislocations, rendant ainsi I’amorgage du clivage plus difficile : la
résistance au clivage augmente. A faible grandissement (Figure II1.38a) et ¢)) nous
observons que la rupture des alliages semi-industriels est intergranulaire : 1’effet de la taille de

grain sur Gy conduit a G¢jiy > Ggee. Or, ces alliages semi-industriels contiennent entre autre du
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bore, dont I’addition renforce les joints de grains et peut permettre un gain de ductilité¢ en
augmentant I’écart entre c4.c €t la contrainte d’écoulement c,. C’est en effet ce que
I’observation des faciés a un grandissement plus élevé permet de constater pour I’alliage

FeAlB SI (Figure II1.38b)) : des microcupules sont présentes.

Figure IIL.38: Faciés de rupture d’alliage semi-industriels aprés sollicitation en flexion quatre points a
température ambiante a) et b) FeAlB SI ; ¢) et d) FeAINiB SI.

En accord avec les résultats précédents (II1.2), nous constatons que la limite d’¢lasticité
en flexion de FeAINi4B SI est environ 170 MPa supérieure a celle des alliages FeAlIB SI et
que celle des alliages semi-industriels est prés de trois fois supérieure a celle des alliages
modeles. Nous constatons de plus que les microcupules observées pour FeAlB SI sont
absentes des faciés de rupture de I’alliage FeAINiB SI (Figure II1.38d)) et que simultanément

I’allongement a la rupture du premier est supérieur a celui du second. Comme la faible teneur
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en bore (48 ppm at.) de ces alliages semi-industriels rend peu probable la précipitation des
borures, nous pourrions alors conclure que le nickel fragilise les joints de grains. Or nous
venons de conclure, II1.3.1, que le nickel seul tend a les renforcer. La contradiction n’est
qu’apparente si nous considérons que I’effet du nickel sur la matrice (augmentation de la
limite d’¢lasticité) est plus fort que celui sur les joints de grains. Dans ce cas, 1’écart entre la
limite d’¢élasticité et la contrainte de décohésion intergranulaire est plus faible pour le ternaire
que pour le binaire : la plastification du ternaire est donc tres limitée et I’accommodation de la

déformation doit pouvoir étre assurée par le glissement aux joints de grains.

L’essentiel a retenir de cette partie est que si le nickel semble renforcer les joints de
grains, il conduit simultanément a diminuer fortement la résistance au clivage. Cette derniére
tendance ajoutée au durcissement BT implique que I’addition de nickel a FeAl doit étre faible

pour ne pas accroitre exagérément la fragilit¢ de ces alliages. Enfin, le comportement a la

rupture (A% et Grpi) €st nettement amélioré par la diminution de la taille de grains.

I11.4. Conclusions partielles

Tout d’abord, le ralentissement de la cinétique d’élimination des lacunes thermiques par
I’ajout de nickel, a hauteur de 3,8 %, a été confirmé. D’autre part, le nickel tend a diminuer la
solubilité du bore dans la matrice FeAl : une précipitation massive de borures de fer est
observée aux joints de grains de tous les alliages ternaires. Ces borures existent aussi sous

forme de précipités intragranulaires d’environ 20 nm d’épaisseur.

Le nickel est a I’origine d’une augmentation conséquente de la limite d’¢lasticité a
température ambiante pour les alliages modeles comme pour les alliages semi-industriels ; il
s’ajoute a I’effet Hall et Petch pour ces derniers. Malgré 1’amélioration de la cohésion des
joints de grains qu’il engendre, le nickel accroit cependant la fragilit¢ des alliages fer-
aluminium en facilitant le clivage et en augmentant conjointement la limite d’élasticité a
température ambiante. De plus, ce renforcement BT linéairement dépendant de la teneur en
nickel masque 1’anomalie de la limite d’¢lasticité pour les alliages modéles (> a 3,8 % Ni) et
semi-industriels, sans toutefois la rendre inopérante. Le nickel semble aussi avoir un effet sur
le mécanisme générateur de I’anomalie : dans le domaine d’anomalie, les alliages ternaires

sont en effet moins sensibles a la vitesse de déformation que les alliages binaires.
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Enfin, le nickel améliore le comportement hautes températures des alliages FeAl. Pour
les alliages ternaires et pour T > 800°C, I’augmentation a température fixée et la chute moins

brusque en fonction de la température de la limite d’élasticité sont indéniables.
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IV - STRUCTURES DE DISLOCATIONS DANS LES
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Nous nous intéressons, pour les mécanismes de déformation, & quatre domaines de
températures (Figure IV.1) Le domaine I correspond a la déformation a température
ambiante. Le domaine II, concerne le cceur du domaine d’anomalie, tandis que le domaine III,
s’intéresse plus particulicrement a la zone du pic d’anomalie pour FeAlIB et a la fin du
pseudo-plateau pour FeAINi4B. Enfin, le domaine IV est celui du régime hautes températures.
Deux types d’essais ont été réalisés pour effectuer ces caractérisations microstructurales :

compression uniaxiale et traction in situ (MET)

Précisons aussi une difficulté pour la comparaison des microstructures des alliages
déformés. En effet, des températures identiques de compression uniaxiale et de traction in situ
ne sont pas équivalentes du point de vue de la réponse du matériau puisque les alliages utilisés
sont sensibles a la vitesse de déformation lorsqu’ils sont sollicités a des températures
correspondant au pic d’anomalie. Or la vitesse de déformation du premier type d’essai
(107%™ est deux ordres de grandeur supérieure a celle de la traction in situ (~ 10™s™") Pour
des vitesses de déformation de I’ordre de 10™*s™, le domaine d’anomalie est compris entre 300
et 600°C. Or le pic d’anomalie se décale vers des températures plus élevées lorsque la vitesse
de déformation augmente. Donc I’étendue du domaine d’anomalie croit si la vitesse de
déformation augmente : il va jusqu’a 700°C pour ¢ =107s". Les essais de traction in situ
réalisés a 400 et 500°C et les essais de compression uniaxiale effectués a 550 et 600°C

correspondent donc au domaine d’anomalie que nous avons ainsi défini. En revanche les
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essais de traction in situ menés a 600°C sont situ€s au niveau de ce que nous avons appelé le

pic d’anomalie.

1V.1. Etat initial de la microstructure : alliages recuits

FeAINi4

—

Figure IV.2 : Microstructures des alliages non dopés aprés recuit. Champ clair, axe de zone [-111]. a) FeAl et b)
FeAlNi4. Les superdislocations [111] sont repérées par des fléches noires. Les autres dislocations sont des
<100> coins. Noter la différence d’échelle entre les deux clichés.

Aprés recuit basse température, les deux alliages non dopés présentent des distributions
homogénes de dislocations dans la lame, Figure IV.2. Deux populations de dislocations sont
observées, des dislocations <100> rectilignes, de caractére coin, et des superdislocations
<111> courbes. Globalement, les premicres sont nettement majoritaires par rapport aux
secondes. Cette tendance s’accentue dans le cas de 1’alliage FeAINi4.

IV.1.2. Les alliages dopés : FeAlB et FeAINi4B

La microstructure observée apres recuit des alliages dopés au bore différe de celle des
alliages non-dopés de facon frappante.
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En effet, bien que les populations de dislocations en présence n’aient pas changé, leur

répartition est hétérogeéne (Figure IV.3) : les dislocations sont organisées en enchevétrements,

s’interceptant a angles droits et délimitant ainsi des cellules rectangulaires de 1 & 3 pm de

coté. Ce type de microstructure peut faire penser a des « parois de dislocations ». Cette

structure est observée aussi bien dans D’alliage binaire que dans I’alliage ternaire et

uniquement dans les zones épaisses des lames.

T = J N b Gt o ‘;,

Figure IV.3: Microstructure de 1’alliage
FeANi4B aprés recuit. Champ clair, axe de
zone [001]. Structure en cellules de
dislocations. Certaines des superdislocations
<111> et quelques défauts plans sont
indiqués par des fleches fermées et ouvertes,
respectivement.

Les dislocations composant les enchevétrements denses n’ont pu étre indexées. Deux

possibilités sont envisageables sur la géométrie de ces enchevétrements : il peut s’agir de

parois €paisses ou bien de « barreaux ». En effet, ces enchevétrements ne sont pas planaires

puisque quelle que soit I’orientation selon laquelle nous les observons, ils présentent toujours

une ¢épaisseur non négligeable de I'ordre de 50 a 100 nm. S’il s’agit de barreaux, nous

pouvons déterminer I’axe le long duquel les dislocations se seraient agglomérées. Dans le cas

Figure IV.4 : Orientation des parois de cellules dans 1’alliage FeAIB recuit. Champ clair, a) axe de zone [001]

et b) axe de zone [111].
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FeAlB, sur le cliché a) de la Figure IV.4, pris en axe de zone [001], I’axe long du
« barreau », matérialisé par les pointillés noirs, est perpendiculaire au vecteur de diffraction,
[020]. En revanche, sur le cliché b), pris en axe de zone [111], il est parall¢le au vecteur de
diffraction [-101]. L’axe long du « barreau » serait donc, dans ce cas [10-1]. Une direction de
type <110> quel que soit I’alliage serait compatible avec 1’observation faite pour FeAINi4B
Figure IV.3. En effet, la direction moyenne portée par ces enchevétrements est de type <110>
dans le plan {001} concerné. En revanche, si ces enchevétrements sont des parois épaisses,

les observations de la Figure IV.3 et de la Figure IV.4 ne permettent pas une généralisation

puisque en axe de zone <100> ces enchevétrements se projettent selon des directions
différentes, <110> et <100> respectivement.

Figure IV.5 : Indexation d’une dislocation en bordure de cellule dans 1’alliage FeAINi4B recuit. Champ clair, a)
et b) axe de zone [001], ¢) axe de zone [011].

Les superdislocations, qui sont minoritaires par rapport aux dislocations <100>, se
situent essentiellement en bordure des cellules. Par ailleurs, si la densité de dislocation est
importante en bordure des parois et dans celles-ci, I’intérieur des cellules se trouve étre au
contraire relativement dépourvu en dislocations. L’indexation d’une de ces superdislocations
en bordure de paroi est présentée sur la Figure IV.S. Le cliché a) suffit a lui seul a connaitre
la nature de la dislocation : puisqu’elle est dissociée, il doit s’agir d’une superdislocation
<111>. Néanmoins, il est nécessaire de prendre garde aux conditions dans lesquelles le cliché
a été pris. En effet, pour un vecteur de diffraction de type <020> un contraste double de la
dislocation se produit dans la mesure ou le produit g.b vaut 2. Cependant, pour ce type de
vecteur de diffraction, le contraste double est gras et un changement de signe de 1’écart a
Bragg génére un déplacement net des contrastes. Pour indexer précisément la dislocation qui
nous intéresse, Figure IV.S a) a c¢), nous utilisons le critéere d’invisibilité, g.b = 0. Le
contraste ténu qui se manifeste en b) est dii au champ de contraintes résiduelles. Il faut donc
considérer, dans ce cas (g = [110]), que la dislocation est hors contraste. Sur le cliché c¢), pour
lequel g = [01-1], la dislocation est clairement hors contraste. Nous sommes donc bien en

présence d’une superdislocation et son vecteur de Burgers est [-111].
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Nous constatons enfin la présence de nombreux défauts plans, indiqués par des fleches
sur la Figure IV.3. Sur ce cliché, trois familles de défauts plans sont présentes. Les deux
premicres correspondent a des défauts dont les plans d’habitat sont en zone autour de 1’axe de
zone dans lequel le cliché est réalisé et se trouvent a angle droit I’'un de 1’autre. La derniére
famille est, quant a elle, inclinée par rapport au faisceau, ce qui confeére aux défauts une
certaine étendue. Pour les alliages dopés, binaire comme ternaire, la géométrie de ces défauts
est toujours la méme que celle présentée sur la Figure IV.3: leurs plans d’habitat sont
systématiquement en zone autour des directions <100>. Il s’agit donc de plans de type {100} .
En outre, nous pouvons dire que les défauts de la troisieme famille que nous mentionnions
précédemment sont dans le plan {001} perpendiculaire a I’axe de zone <001> autour duquel
se trouvent les deux autres. C’est donc parce que le cliché n’est pas pris exactement en axe de
zone <001> qu’ils sont en contraste. En ce qui concerne la nature de ces défauts plans, les
contrastes en franges, (Figure IV.6 a)) indiquent que ce sont vraisemblablement des fautes

d’empilement. En accord avec la bibliographie [38, 119, 127, 176], nous n’avons pas observé

Figure 1V.6 : Détermination du plan
d’habitat des défauts plans présents
dans I’alliage FeAINi4B. Champ
clair, a) axe de zone [111] et b) axe
de zone [001].

C’est sur cette question des défauts plans que la microstructure des alliages recuits
dopés binaires et ternaires différe. En effet, ils sont plus nombreux dans les seconds que dans
les premiers. Notons a ce propos que Cadel ef al. [127] ont montré que I’occurrence de ces
défauts est concomitante avec un appauvrissement local en aluminium et un enrichissement
en bore. Cela a conduit les auteurs a penser que la stabilisation de ces défauts par le bore
pouvait en faire des germes pour la précipitation des borures de fer (Fe;B) lorsque la limite de
solubilité¢ est dépassée. Or nous avons constaté¢ (cf. Chapitre III), que 1’ajout de nickel
conduit @ une diminution sensible de la limite de solubilité du bore dans la matrice B2,
générant ainsi une précipitation inter- et intragranulaire de Fe,;B. Ces deux résultats, défauts
plans plus nombreux et limite de solubilit¢ du bore plus faible en présence de nickel, sont

donc tout a fait en cohérence 1’un avec 1’autre.
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La structure de dislocations est homogene aprés recuit pour les alliages non dopés au
bore (binaire et ternaire) En revanche, elle se présente sous la forme de parois de cellules dans
les matériaux dopés au bore. Ceux-ci contiennent en outre de nombreux défauts plans dont la

quantité¢ augmente si 1’alliage contient du nickel.

1V.2. Déformation a température ambiante

Dans la gamme des températures

inférieures a 300°C, dit «régime basses

températures », les alliages FeAlB et FeAINi4B ont une limite d’élasticité qui a un

comportement normal : elle diminue légeérement lorsque la température augmente.

Structure de dislocations de
I’alliage FeAINi4B aprés traction in situ a
température ambiante. Champ clair, axe de zone
[001].

Figure IV.7 :

A température ambiante, les alliages
binaire et ternaire dopés au bore (400 ppm) se
déforment par une succession d’avalanches
rapides de dislocations. Les enregistrements
in situ montrent en effet que le glissement est
saccadé. Pour les deux alliages mono-
cristallins avec et sans nickel, les études post
mortem des lames ayant subi 1’essai de
traction in situ, montrent la localisation de la
déformation Figure IV.7 : le glissement des
dislocations se produit dans des bandes au
sein desquelles de nombreux débris (fleches)

sont observés. En outre les dislocations sont

clairement étirées dans une direction
privilégiée.
Nous pouvons compléter ces

observations in situ ou issues des essais in situ, par 1’étude post mortem de la microstructure

de déformation obtenue aprés compression uniaxiale a température ambiante de I’alliage

FeAINi4B. Les éprouvettes dont sont extraites les lames étudiées ont subi une déformation

permanente de 1’ordre de 2 a 4 %. Nous constatons, conformément aux résultats exposés ci-
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dessus, que la structure de dislocations résultante n’est pas plus homogéne, Erreur ! Source
du renvoi introuvable.. En effet le glissement s’est localis¢ dans des bandes au sein

desquelles nous retrouvons des

Y

..:\_ 7 s %
500 nm

50 nm

Figure IV.8: Bande glissement observée dans FeAINiB recuit déformé a température ambiante en compression
uniaxiale. Champ sombre faisceau faible (g,4g) en axe de zone [011].

dislocations encore plus fortement allongées. En dehors de ces bandes, Figure IV.9, et dans
des zones plus minces de la lame, la distribution de dislocations est plus homogene. A
I’évidence il s’agit d’'une zone ou la déformation a été trés limitée puisque la plupart des
dislocations ne présentent pas de courbure caractéristique de leur ligne permettant de supposer

qu’elles aient glissé.

Figure IV.9: Zone de non
localisation de la déformation,
alliage ternaire FeAINi4B,
sollicitt ~en  compression
uniaxiale a  température
. ambiante. Champ clair, axe de
~ zone [101].
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Notons enfin que I’existence de bandes de glissement mises en évidence sur les études
post mortem confirme le caractére « avalancheux » du mouvement des dislocations observé

sur les enregistrements in situ.

1V.2.2. Caractérisation des dislocations

/gvmzm - v" e i
! i T < o
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a) b )
Figure IV.10: Localisation de la déformation a température ambiante pour 1’alliage

FeAINi4B Champ clair, axe de zone [001]. Indexation des dislocations de la bande de
glissement : superdislocations <111> étirées selon leur caractere vis.

Aprés traction in situ ou compression uniaxiale et pour les deux alliages étudiés,
I’indexation des dislocations montre que ce sont des superdislocations <I11> qui
accommodent la déformation. En accord avec la bibliographie [14, 31, 81, 97] elles sont
étirées selon leur caractere vis et glissent préférentiellement dans des plans de type {110}. Un
exemple d’indexation est donné sur la Figure IV.10 pour I’alliage FeAINi4B. Le critére
d’invisibilité¢ appliqué aux vecteurs de diffraction disponibles ne permet pas une identification
immédiate. En revanche le complément d’information fourni par la Figure IV.11 confirme

qu’il s’agit bien de superdislocations <111> : elles sont dissociées.

Figure IV.11: Dissociation des
dislocations, agrandissement de la zone
encadrée Figure 1V.10a) FeAINi4B
sollicité en traction in situ. Champ
sombre, faisceau faible (g,3g), axe de
zone [001].
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Les plans de glissement {110} ne sont pas les seuls, mais ils sont les plus fréquents.

Beaucoup plus rarement le glissement sur des plans {123}ou {112} est observé. Par exemple

dans le cas présenté Figure IV.12, pour déterminer le plan de glissement de la dislocation

indiquée par une fléche ouverte, nous avons utilisé une méthode basée sur 1’écartement entre

les brins (annexe A.I) Cette dislocation est allongée selon son caractére vis avec pour vecteur

100 g

Figure IV.12: Détermination
du plan de glissement. Alliage
FeAlIB sollicité en traction in

situ. Champ clair, a) axe de
zone [11-5], b) axe de zone

[013] et ¢) axe de zone [133]. L

\ é['q:11]
c)

de Burgers [1-11]. Sur les
trois plans de coupe utilisés,
I’écartement entre les brins
varie considérablement : de
60 nm environ (cliché a)) en
axe de =zone [11-5], a
quasiment 0 nm (cliché ¢)) en
axe de zone [133], en passant
par 20 nm (cliché b)) en axe
de zone [013]. Sur Ia
projection stéréographique
Figure IV.13 les différents
plans de glissement possibles
sont représentés. L’analyse de
ces données montre que le
plan de glissement de cette
dislocation n’est pas de type

{110}. Compte-tenu de nos

observations, deux plans de glissement peuvent étre considérés : (21-1) et (31-2) Ce dernier

est considéré comme un plan minoritaire de glissement, mais semble étre le plus probable des

deux dans la mesure ou le cliché ¢) a été pris en axe de zone [133].

Figure IV.13: Projection stéréographique présentant les
différents plans compatibles avec le glissement d’une
superdislocation <111> et les écartements entre brins
mesurés sur les différents plans de coupe étudiés.
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En ce qui concerne les débris, nous avons observé qu’ils ne sont pas en contraste sur les
enregistrements de la déformation in situ a température ambiante. Ils ne constituent pas des
obstacles localisés en tant que tels mais semblent résulter du glissement des dislocations par
double décrochement : les dislocations des bandes de glissement présentent en effet des
festons caractéristiques (fléches blanches Figures IV.11 et IV.12a))

Conformément a ce que prédit la théorie ¢€lastique des dislocations (la répulsion entre
deux dislocations de nature coin est supérieure a celle de deux dislocations vis), la
dissociation des superdislocations est peu ou pas visible selon le caractére vis des
superdislocations. De plus il semble que la distance entre superpartielles dissociées est plus
importante dans ’alliage binaire que dans le ternaire. En effet d’un point de vue qualitatif et
en projection, la largeur de dissociation est systématiquement plus grande pour les
superdislocations de FeAIB que pour celles de FeAINi4B, comme le montre la comparaison
de la Figure I'V.11 avec la Figure IV.12a)

L’évaluation quantitative de la séparation entre superpartielles dans les deux alliages,
nécessite au préalable de déterminer le plan de glissement des dislocations que nous allons
étudier. A température ambiante, 1’activation thermique n’est pas suffisante pour promouvoir
la dissociation des superdislocations par montée : la dissociation a donc lieu dans le plan de
glissement. Al’aide de considérations géométriques analogues celles présentées en annexe A.l
(a propos de la détermination de plans de glissement par une méthode basée sur I’écartement
entre les brins), il est possible de remonter a la largeur effective de dissociation d a partir de la
largeur de dissociation d,, mesurée dans le plan de projection: Erreur ! Source du renvoi
introuvable.

d = d,/( sina X cosf)) (éq.IV.1.)

ou a est I’angle entre la direction portée par d et la normale au plan de projection, et ou 3 est
I’angle entre la direction portée par la projection de d et la direction portée par dm. Dans
I’alliage binaire FeAIB et pour les brins non-vis, nous obtenons une valeur moyenne de la
largeur de dissociation de 1’ordre de 12-14 nm lorsque les plans de glissement des
superdislocations ont pu étre déterminés. Dans les cas ou ils ne I’ont pas été, nous remarquons
qu’en nous placant systématiquement dans le plan de projection sur lequel la distance de
dissociation projetée est maximale, d’ est de 1’ordre de 10-12 nm. Cela implique une distance
réelle, dans le plan de dissociation, supérieure a 10 nm ; il parait raisonnable de penser que la
distance réelle de dissociation est de I’ordre de 12 a 14 nm. Cette valeur est assez conforme
avec les déterminations expérimentales relevées dans la littérature, comme le montre la
synthése de ces valeurs dans le Tableau IV.1. Notons aussi que la derniére valeur du tableau,

bien qu’inférieure aux précédentes, reste en accord qualitatif avec celles-ci puisqu’il s’agit
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d’une mesure sur la partie vis des dislocations. Pour I’alliage FeAINi4B, nous avons utilisé la

Tableau IV.1 : Largeur de dissociation de superdislocations relevées dans la littérature.

Alliage Dislocation | dupp conditions Ref.

FeAl35 B2 <111>coin | 8-10 Température ambiante — n.p. [177]

FeAl40 <111> coin 7 Température ambiante — n. p. [178]

FeAl40-100B | <111>coin 10 300°C, régime basses températures - plan de [97]
dissociation

FeAl40 <111>vis 3,5 Température ambiante — n.p. [159,

161]

«n.p.» : le plan dans lequel a été effectuée la mesure est non précisé
méme procédure que précédemment et nous aboutissons a une largeur de dissociation

effective de I’ordre de 7-9 nm . La conclusion que nous pouvons en tirer est que 1’addition de

3,8 % de nickel a FeAlB conduit a une diminution sensible de la distance entre

dONi
APB d4Ni ~1,6 (éq.IV.2))
APB

Les caractéristiques des dislocations accommodant la déformation, longues vis droites

superpartielles :

festonnées, ainsi que la présence de débris, rappellent tout a fait le glissement basses

températures des métaux cubiques centrés [179-182]. Low et Turkalo [179] ont étudié la
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" Pour les plages ot la détermination du plan de glissement n’a pas abouti, la largeur de dissociation en

projection est, au maximum, sur les plans de coupe étudiés, de I’ordre de 4-5 nm.
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structure de dislocations d’un mono-cristal Fe-Si déformé a température ambiante, Figure

IV.14. IIs suggerent que les débris et les festons qu’ils observent, sur les dislocations vis

essentiellement, résultent (Figure IV.15) de la formation de crans (« cross-kink ») lorsque

deux doubles décrochements, ayant eu lieu dans des plans différents, se rencontrent. Ce

mécanisme a €té confirmé depuis pour le glissement basses températures des c.c. a forte

friction du réseau : ces crans agissent comme des obstacles au glissement des dislocations vis.
«—[ 1

a) )]

double décrochement

—
‘__l—m d—%—b Figure 1IV.15: Formation et

c propagation de double décrochements
) t ) o .
et création de « cross-kinks ».

double décrochement interaction des doubles décrochements :
dans un autre plan formation d'un cross-kink

Compte-tenu de la structure cristallographique de nos alliages, ordonnée B2, et du fait
que ces débris ne sont plus présents pour des températures supérieures a I’ambiante, nous
pouvons raisonnablement conclure que les débris, crans et festons que nous observons

résultent des mécanismes décrits par Low et Turkalo [179].

IV.2.3. Autres défauts présents

Malgré leur caractére peu représentatif, notons la présence, dans I’alliage FeAlB

déformé in situ, d’enchevétrements de dislocations, Figure IV.16. Ceux qui sont illustrés sur

On

=20
. ‘}m

:‘: \ M’;'

Figure IV.16 : Enchevétrements de dislocations dont la
configuration rappelle celle des « parois » issues du recuit
d’élimination des lacunes. Alliage FeAlB déformé en
traction in situ.

cette figure constituent I’unique cas rencontré lors de 1’étude de cette lame. De plus, quel que
soit le plan de projection ces enchevétrements conservent une épaisseur non-négligeable,
c’est-a-dire que ce ne sont pas des configurations planaires. Selon la méme procédure que

celle utilisée plus haut, IV.1.2, nous pouvons déterminer la direction de 1’axe longitudinal :
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elle a pour vecteur [0-11]. Nous remarquons donc que ces configurations possedent des
caractéristiques similaires a celles des « parois » de cellules identifiées dans ’alliage recuit
équivalent. Il s’agit probablement de résidus de ces parois. Nous n’avons pas identifi¢ ce type
de défauts lors de 1’étude post mortem de la lame déformé in situ de 1’alliage ternaire. Mais
compte-tenu de la rareté de ceux que nous avons observés pour FeAlIB, nous ne pouvons pas
affirmer qu’ils n’existent pas dans 1’alliage ternaire. Les défauts plans sont toujours présents
dans I’alliage FeAINi4B déformé par compression uniaxiale. Nous les observons tant dans les
régions de localisation de la déformation qu’en-dehors de celles-ci. Ils sont caractérisés par un

contraste en franges et un plan d’habitat de type {100} (Figure I'V.9)

L’alliage binaire et le ternaire présentent tous deux une localisation de la déformation et
un systeme de glissement actif mettant en jeu des superdislocations <I111> étirées selon la
direction vis dans des plans de type {110}. A DI’échelle des dislocations cependant, une

caractéristique différencie les deux alliages. En accord avec la bibliographie [159, 161], une

distance entre superpartielles plus élevée pour FeAlB que pour FeAINi4B a été observée.

1V.3. Déformation dans le domaine d’anomalie

1V.3.1. Mouvement des dislocations

A 400°C, pour I’alliage monocristallin FeAINiB, les dislocations bougent de fagon
individuelle et la déformation par avalanches, observée a température ambiante, a quasiment
disparu. A la différence de la déformation a température ambiante, les rares avalanches qui se
produisent (Figure I'V.17) n’ont pas lieu des le début de 1’essai, mais aprés un certain taux de
déformation [144] . Dans I’intervalle des 6s qui séparent les deux premicres images de la
séquence ci-dessous (Figure IV.17), le mouvement des dislocations est trés lent. Dans la
seconde qui suit, une localisation de la déformation a lieu par le biais d’avalanches intenses
qui se produisent sur deux systemes de glissement. L’émergence des dislocations des
avalanches a la surface de la lame produit deux systémes de traces de glissement. Ces
avalanches (localisations) peuvent étre expliquées par une sensibilité trés faiblement positive

de la contrainte a la vitesse de déformation dans le domaine d’anomalie [144].
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t+7s

Figure IV.17 : Déformation a 400°C par avalanches de dislocations,
dont les traces de glissement sont observables a t+7s et t+16s. Alliage
FeAlINi4B sollicité in situ a 400°C.

t+16s

En début de déformation nous assistons a un glissement des dislocations par le biais de
processions. Au sein de ces processions les dislocations se meuvent par une alternance de
glissements visqueux et de sauts. Dans leur déplacement, les dislocations dont le contraste est
trés gras laissent de nombreuses traces sombres derriere elles, Figure IV.18. Ces traces ont
une durée de vie de quelques secondes et ne sont donc pas observables post mortem. Le

contraste trés gras de ces dislocations suggere un caractére coin de la ligne.

Figure IV.18 : Traces sombres laissées par les dislocations au
contraste gras. FeAINi4B déformé in situ a 400°C.

t+15s
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o AL T
Figure IV.19 : Boucles anisotropes de superdislocations dans 1’alliage FeAINi4B sollicité en traction in situ a
400°C. Champ sombre, faisceau faible (g, 4g), axe de zone [001]. Clichés, a) in situ et b) post mortem (sur la
méme lame déformée au préalable in situ)

A 400°C toujours, nous avons aussi pu observer des boucles anisotropes
(photographiées in situ et post mortem, Figure 1V.19 a) et b) respectivement) Le vecteur de
diffraction utilis¢ est de type <110>: il ne s’agit donc pas d’un contraste double mais
clairement d’une dissociation. Nous pouvons donc conclure que ce sont des boucles de
superdislocations <111>. La présence de boucles de diverses tailles, fléches ouvertes, indique

qu’elles participent a la déformation en s’étendant sous I’action de la contrainte.

t+20s t+40s
Figure IV.20 : Extension de boucles anisotropes. Illustration pour FeAlB sollicité en traction in situ a 500°C.

A 500°C, nous avons une confirmation de la participation de ces boucles a la
déformation, pour les deux alliages sollicités in situ (Figure I'V.20) Cette séquence met aussi
en évidence un changement au niveau du mode déformation : le glissement des dislocations
est visqueux, les saccades encore observées a 400°C ou bien les avalanches de dislocations
n’ont plus lieu. Nous assistons en effet a des processions de dislocations comme cela est
illustré sur la Figure IV.21. Les dislocations issues des nombreuses sources que nous avons
pu observer viennent peu a peu s’empiler. L’arrivée d’une premiére dislocation A au temps ¢

provoque ’accentuation de la courbure d’une dislocation B en avant dans I’empilement aux
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40(21111

t+1s t+5s
Figure V.21 : Procession de dislocations. Alliage FeAINi4B sollicité en traction in situ a 500°C.
temps t+1s et t+5s. La dislocation C (#+5s) ne glisse pas dans le méme plan que A et B et
I’effet qu’elle produit en avant dans I’empilement est masqué par la densité de dislocations.
Grace a une observation statique d’une autre procession (Figure IV.22) ces dislocations,
clairement dissociées a proximit¢ de la surface, ont pu étre identifiées comme des

superdislocations.

Figure 1IV.22: Procession de superdislocations (dissociées)
analogue a celle observée Figure IV.21. Alliage FeAlINi4B
sollicité en traction in situ a 500°C. Champ sombre, faisceau faible
(g, 4g), axe de zone [001].

Enfin, aprés un certain taux de déformation a 500°C, nous observons la formation, la
croissance et la propagation de boucles de dislocation trés anisotropes, Figure IV.23. Ces
dislocations ont I’aspect « d’épingles a cheveux » trés allongées (« hairpins » dans la
bibliographie) Une plastification importante semble étre nécessaire a leur création puisque
nous avons essentiellement observé la formation de ces hairpins a proximité de tétes de
fissure. La séquence illustrée ici est prise sur un des cotés d’une fissure lors de 1’essai de
traction in situ effectué a 500°C sur l’alliage FeAINi4B. Juste en avant d’une telle fissure,
I’activité de ces dislocations est trés intense. Le développement des hairpins se fait dans la
direction et le sens d’ouverture de la fissure. Nous n’avons pas retrouvé ces « hairpins » lors
des études post mortem sur cette méme lame, mais ce sont vraisemblablement des dislocations
<110> fortement étirées selon leur composante coin. En effet, des dislocations en tout point
similaires ont été observées et indexées comme telles a une température proche de celle du pic

(section suivante, IV.4.2), conformément a des travaux antérieurs [35].
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200 nm

t+8s t+11s
Figure IV.23 : Formation et propagation de boucles treés anisotropes. Alliage FeAINi4B déformé in situ a 500°C.

1V.3.2. Caractérisation des dislocations

a)
Figure 1V.24 : Deux populations de dislocations accommodent la déformation a 500°C : des
superdislocations et des ordinaires. Alliage FeAlB déformé en traction in situ a 500°C. Champ
clair, axe de zone [001].

Si I’étude post mortem de la lame déformée in situ a 500°C de 1’alliage FeAIB ne nous a
pas permis de retrouver les configurations de boucles anisotropes, les zones accessibles a
I’indexation montrent que les superdislocations ne sont plus les seules a accommoder la
déformation, Figure 1V.24. En effet, le critere d’invisibilité nous montre que les dislocations
indiquées par des fléches blanches ne peuvent étre des superdislocations : elles sont invisibles

pour des vecteurs de diffraction de type <020>. Sans pouvoir aller plus loin, nous pouvons
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affirmer qu’a cette température la transition de systeme de glissement a lieu puisque des

direction de glissement différentes de <111> font leur apparition : <100> et/ou <110>.

b)

d)

Figure IV.25 : Indexation de dislocations la zone encadrée Figure IV.27.

La microstructure de déformation de 1’alliage FeAINi4B aprés compression uniaxiale a
550°C (Figure 1V.25) renforce la conclusion précédente : outre les superdislocations <111>,
des dislocations <100> et <110> sont présentes (schéma d)) En effet, les dislocations en
contraste pour g = [-110] (a)), sont invisibles pour des vecteurs de diffraction égaux a [10-1]
et [110] (b) et ¢) respectivement) Il s’agit donc bien de superdislocations de vecteur de
Burgers [1-11]. Bien que courbes, signe de leur activation pendant la déformation, les <111>
sont plutdt étirées selon leur caractére vis : les boucles anisotropes allongées dans la direction
vis indiquée par des fléches noires sur le schéma de la Figure I'V.25 appartiennent a un autre
systéme de glissement. En revanche, les dislocations rectilignes en contraste pour g = [10-1]
sont hors contraste g = [-110] (a)) et en contraste résiduel pour g = [110] (¢)) : ce sont donc
des [001]. Les lignes des dislocations [001] rectilignes se trouvent a 40-45° de la direction
coin. Ce ne sont vraisemblablement pas des dislocations issues de la condensation des lacunes
lors du recuit puisque nous avons vu (IV.1) que les dislocations <100> résultant de

I’¢limination des lacunes sont systématiquement de caractére coin pur.

A 600°C la microstructure de déformation subit une importante évolution : 1’activation
du glissement des dislocations <100> et <110> devient tres nette, Figure IV.26. La plupart
des dislocations de la zone étudiée sont en effet mises hors contraste par le vecteur de

diffraction [200] et/ou celui d’indices [020]. Les quelques dislocations qui ne sont pas dans ce
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) g[020]

Figure IV.26 : Microstructure de déformation de I’alliage FeAINi4B, sollicit¢ en compression uniaxiale a
600°C. Les dislocations ordinaires, <110> et <100>, sont majoritaires. Champ sombre, faisceau faible (g, 4g),
axe de zone [001].

c)

cas, et dont I’indexation a montré que leur vecteur de Burgers est de type <111>, sont

indiquées par des fléches blanches. Les dislocations ordinaires sont nettement majoritaires sur
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les plages ¢étudiées, par rapport aux superdislocations <111>. Parmi les dislocations

ordinaires, nous retrouvons des <100> et aussi, plus rarement, des <110>.

1V.3.3. Autres défauts présents

g[101]

Figure IV.27 : Microstructure de déformation de
I’alliage FeAINi4B déformé en compression
uniaxiale a 550°C. Vue représentative a faible
grandissement. Observation de résidus de parois de
cellule issues du recuit soulignés par des traits
noirs. Champ clair, axe de zone [101]. La zone
encadrée correspond a ’indexation de la Figure
1v.25.

Nous venons de voir que la déformation est accommodée de fagon trés différente dans
cette gamme de température par rapport au régime basse température : le glissement des
dislocations est moins saccad¢ et plus visqueux. Cependant, nous notons une similitude entre
les deux microstructures. Elle concerne la présence des défauts mentionnés a la section
IV.1.2. En effet, aprés déformation par compression uniaxiale a 550°C de 1’alliage FeAINi4B,
nous constatons la permanence d’enchevétrements denses de dislocations délimités par des
traits noirs sur la Figure IV.27. Ces enchevétrements sont trés semblables a ceux qui
constituent les parois de cellules observées apres recuit. Il s’agit 1a, vraisemblablement, de

résidus de ces parois qui n’ont pas €té cisaillés par la déformation. Nous pouvons aussi relever

Figure IV.28 : Microstructure de déformation de I’alliage
FeAlINi4B, sollicité en compression uniaxiale (107s™) a
550°C. Observation de défauts plans (fléche)
probablement issus du recuit d’élimination. Champ clair,
axe de zone (001), g [-110].
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la présence de défauts plans, avec leur contraste en franges caractéristique, dont les plans
d’habitat sont de type {100}, Figure IV.28. De plus, dans les plages étudi¢es de I’alliage
polycristallin FeAINi4B apres déformation a 600°C (Figure 1V.29), des enchevétrements de
dislocations, qui différent pourtant des précédents par au moins deux caractéristiques, sont
présents. Tout d’abord, leur épaisseur limitée permet de les positionner, par rotation de la
lame, parallélement au faisceau : ils sont donc planaires. Leur plan d’habitat est d’ailleurs de
type {100}. Si nous rapprochons la forme et les dimensions de ces défauts des caractéristiques
morphologiques des précipités intragranulaires mis en évidence au chapitre précédent,
I’hypothése que nous pouvons émettre est que ces enchevétrements pourraient étre des
dislocations géométriquement nécessaires a I’interface non-cohérente précipité-matrice. Bien

que la coincidence morphologique soit frappante, ce raisonnement reste cependant a 1’état

d’hypothese.

Figure IV.29 : Vue générale de la structure de
dislocation de [I’alliage FeAINi4B déformé par
compression uniaxiale & 600°C. Enchevétrements
de dislocations. Champ clair, a) axe de zone [111]
et b) axe de zone [001].

¢) agrandissement des zones encadrées en a) et b),
champ sombre, faisceau faible (g, 4g), axe de zone
[001].
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décomposition.

Les mécanismes de déformation semblent dépendre de 1’avancement de la déformation
et ne sont pas fondamentalement différents entre FeAIB et FeAINi4B. En début d’essai, la
déformation est assurée par des superdislocations <111> qui présentent souvent une forme
anisotrope. Aprés un certain taux de déformation, a 500°C in situ, nous notons 1’activation de
« hairpins » <110>. Les phénoménes de décomposition de superdislocations, dans les zones
¢tudiées de 1’alliage ternaire, n’ont pas été observés de facon flagrante. Cependant,
I’activation massive de dislocations de type <100> et <110>, a mesure que la température de

déformation s’approche de celle du pic, constitue un indice important de ’existence de la

1V.4. Déformation au niveau du pic

1V.4.1. Mouvement des dislocations

Figure IV.30 : Configuration a 2 brins,
FeAINi4B sollicité in situ a 600°C.

A cette température, nous avons observé des
configurations caractéristiques et plutdt
inhabituelles : il s’agit de configuration a deux
brins, Figure 1V.30. Celle-ci est composée d’une
partie longue au contraste gras et diffus (A) et de
brins courts au contraste fin (B; et By) A, By et B,
sont joints au point J. Le contraste de la partie A
est trop fort pour qu’il s’agisse d’une trace de
glissement, c’est probablement la projection d’une
ligne de dislocation. La propagation de B; et B,

génére 1’accroissement de la longueur de ligne de

la dislocation A. De plus, A est totalement sessile. Les deux brins B; et B, semblent glisser

sur des plans sécants puisqu’ils laissent des traces de glissement différentes. En projection, B,

et B, se trouvent parfois confondus 1’'un avec ’autre, parce qu’ils évoluent a des vitesses

différentes et non constantes. Il arrive que 1’un des brins, B; par exemple, s’ancre (pour des

raisons pas toujours identifiées) Dans son mouvement, le second brin B, peut alors le

débloquer en exercant une forme de contrainte sur le point de jonction.
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Plusieurs configurations du méme type ont été observées ; cependant, dans la suite de
cette section, les notations A (pour la dislocation sessile) et B; et B, (pour les deux brins)

seront utilisées de maniére représentatives pour clarifier le discours.

100 nm

t+15s

e

t+40s t+55s

Figure V.31 : Blocage du point de jonction d’une configuration a deux brins puis déviation successive des deux
brins : naissance de boucles anisotropes. Séquence de déformation in situ a 600°C de ’alliage FeAINi4B.

Le mouvement d’une configuration a deux brins est présentée Figure 1V.31. Cet
ensemble se déplace jusqu’a ce que le point de jonction J se bloque. Ensuite, I’un des deux
brins dévie (B, sur la Figure IV.31 a 7+ 155s) et forme une boucle qui s’étend sous 1’effet de la
contrainte. Le brin B; reste quasiment immobile pendant toute la durée de la déviation de B; :
ce n’est qu’a t+40s qu’il dévie a son tour pour former ensuite (¢+55s) une nouvelle boucle
anisotrope. Nous noterons C; les boucles issues de la déviation des brins B;. Les lignes des
dislocations C; et C, présentent des variations de contraste trés marquées. Les parties des
boucles ayant un contraste fin sont plus mobiles que celles au contraste gras. Les boucles

prennent donc une forme anisotrope.

Si maintenant nous observons la propagation d’une boucle anisotrope analogue a Cj,
nous constatons qu’elle réagit souvent avec d’autres dislocations. L’exemple de la Figure
IV.32 montre deux types d’interactions possibles : (i) création d’une configuration a deux
brins ; (i1) échange de brins avec une configuration a deux brins déja existante. Au temps ¢ sur
la Figure IV.32, nous observons que la boucle C; s’approche progressivement d’une

dislocation D, laquelle glisse nécessairement dans un plan sécant par rapport au plan de
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100 nm ‘

2
™
=

-y
e

h

"

~

3

t+42s50"’ t+43s t+92s
Figure IV.32 : Séquence illustrant une suite d’interactions entre boucles anisotropes (C; et C,), dislocations
isolées (D) et configurations a deux brins (B, et B,), voir le texte pour les détails. FeAINi4B sollicité in situ a
600°C. Noter la différence contraste selon le caractére de la ligne des boucles.

glissement de C;. En effet, elles n’interagissent pas au point ou elles semblent se croiser en
projection. Entre #+2s et #+3s les dislocations C; et D interagissent. Leurs vecteurs de Burgers
ne sont certainement pas égaux puisque leur réaction produit une nouvelle dislocation E au
contraste gras et diffus, mieux visible a partir de #+7s. Le bilan des vecteurs de Burgers pour

cette réaction nous conduit a 1’égalité :
bg = |bci — bp|.

Cette réaction entre C; et D génére donc une configuration a deux brins, « C;’-D’-E », bien
visible pour #+22s. Bien que C,” n’émerge pas a la surface de la lame, cette configuration est

analogue a celles observées Figures I'V.31 et IV.32. Nous la noterons donc « B1-B;-A ».

Par la suite, nous remarquons 1’augmentation de la longueur apparente de A par le
glissement de B, qui déplace donc le point de jonction J. A est sessile. Peu avant t+22s B,

dévie dans le plan de glissement de la boucle C; (le point de déviation est indiqué par une
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fleche a t+42s) Nous observons, en effet, entre t+22s et t+42s, que B, « repousse » B, par

interactions élastiques.

Juste avant 1+42s, une nouvelle boucle anisotrope C, apparait ; elle possede les mémes
caractéristiques de contraste et de forme que C,. Entre t+42s et t+43s, une nouvelle réaction
se produit entre C; et « B;-B,-A ». Au niveau du point de jonction J, B; réagit avec C,’” pour
donner une seule et méme dislocation F. Simultanément C,’ réagit avec A et forme une
configuration a deux brins « C;’-B,-A » (C,’ est analogue a B;) B, continue son mouvement
en déviant a nouveau, dans le plan de glissement C,. B, interagit alors de fagon élastique
(effets de répulsions) avec C,’ jusqu’a t+92s, moment ou se produit une nouvelle déviation.
C,’ et B, sont de nouveau dans des plans de glissement différents et nous observons que B,
glisse en téte de la configuration (en projection) Dans ce dernier mouvement, B, d’une
certaine facon « libere » C,’ de sa boucle initiale. Cette réaction consiste donc en un simple

échange de brins entre une configuration a deux brins et une boucle anisotrope.

Nous pouvons dire que chaque brin d’une configuration a deux brins peut (en tant que
boucle anisotrope) potentiellement &tre a 1’origine de la formation d’une nouvelle
configuration a deux brins. Donc la suite d’événements que nous avons mis en évidence ici,
indépendamment du vecteur de Burgers des dislocations impliquées, constitue un mécanisme

de multiplication de dislocations.

L’analyse des phénoménes mis en jeu dans ce processus nécessite 1’indexation des
vecteurs de Burgers. Or, les images provenant d’observations in situ, ’application du critére
d’invisibilité n’a pas été possible. Nous ne pouvons donc que proposer une analyse basée sur
les éléments qui sont a notre disposition. Rappelons tout d’abord la géométrie de I’essai. La
lame analysée provient d’un monocristal et est orientée de maniere a ce que I’axe de traction
soit paralléle a <110>. Le plan de la lame est perpendiculaire a <001> : ainsi les conditions de
diffraction correspondent a I’axe de zone <001>. En outre les images ont été prises en
conditions deux ondes, en excitant une onde <110>. Ensuite, nous pouvons considérer que les
plans de glissement des dislocations sont de type {110} qui sont les plans majoritairement
observés dans les structures B2. Au vu de l’orientation de la lame seuls quatre plans de
glissement, inclinés de 45° par rapport a ’axe de zone, sont envisageables : (101), (10-1),
(011) et (01-1) Les deux restants, (110) et (-110), sont nécessairement exclus en raison d’un

facteur de Schmid nul.
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Enfin, certaines informations peuvent étre
obtenues grace a [I'image de boucles
anisotropes en cours de glissement, Figure
IV.33. C1 présente d’une part une forme bien
anisotrope, avec des segments bien rectilignes
S1 et S2. D’autre part, le contraste de ces

segments individuels les différencie fortement
Figure V.33 Angle Sur en projection les uns des autres. Une telle configuration peut
sur la boucle C, de la Figure I'V.32. correspondre a une dislocation dont 1’énergie

est fortement dépendante de 1’orientation de la
ligne. Il est alors raisonnable de supposer que les caractéres vis et coin y seront bien marqués.
Nous pouvons aussi supposer que, pour des conditions de diffraction équivalentes, le segment
vis présenterait un contraste plus faible qu’un segment coin (de maniére reproductible en
MET post mortem nous avons constaté que les segments coin avaient effectivement un
contraste plus large et gras que les segments vis) Ainsi, dans la suite de notre analyse, le
segment S1 sera supposé de caractére vis et le segment S2, de caractére coin. Sur la Figure
IV.33 nous mesurons, dans le plan de projection (001), un angle de 115° environ entre ces

segments.

Nous allons maintenant chercher a identifier les vecteurs de Burgers ainsi que le
caractere des segments S1 et S2 de la boucle C; (Figure IV.33), en utilisant les connaissances
générales de la géométrie des dislocations dans le systéme B2. Rappelons que si b [u,v,w] est

le vecteur de Burgers d’une dislocation glissant dans un plan de normale n [h,k,1], alors le
vecteur de ligne TV de sa partie vis est tel que :

L //b,
tandis que le vecteur de ligne Tcde sa partie coin est tel que :
L/(inb)
Par ailleurs, un vecteur [u,v,w] se projette sur le plan (001) selon la direction [u,v,0].

Tableau IV.2 : Géométrie de glissement, dislocations <I111>.

normale au plan de glissement| b =1, Lyp 1. Iy Oth
101 11-1 110 | -121 | -120
-111 -110 | 12-1 120
011 11-1 110 | 2-11 | 2-10
1-11 1-10 | 21-1 210 109° ou 71°
10-1 111 110 1-21 | 1-20
1-11 1-10 121 120
01-1 111 110 | -211 | -210
-111 -110 | 211 210

o, :angle entre segments vis et coin (S1 et S2) dans leur projection sur le plan {001}—b : vecteur de Burgers de la dislocation — 1 : vecteur
de ligne de la partie vis — Iy, : I, en projection sur (001) — I, : vecteur de ligne de la partie coin — I, :1 en projection sur (001)
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Analysons maintenant le glissement de la boucle C;. Dans la structure B2 trois vecteurs
de Burgers sont envisageables : <111>, <110> et <100>. Pour les quatre plans de glissement
identifiés précédemment, un certain nombre de systémes de glissement peuvent étre
envisagés. Pour chacun d’entre eux nous pouvons déterminer la géométrie d’une boucle dans
son plan de glissement et en projection sur (001) Nous nous focaliserons particulierement sur
les valeurs de 1’angle ot que forment les segments S1 et S2 dans une boucle en glissement.
Les Tableaux IV.2 a IV.4 regroupent I’ensemble de ces données pour les directions de

glissement <111>, <110> et <100>, respectivement.

Nous notons immédiatement que les directions de glissement <110> et <100>
conduisent a une géométrie des boucles en projection sur (001) telle que les segments vis sont
perpendiculaires aux segments coins. Or, la mesure expérimentale de cet angle est, dans nos
observations, de I’ordre de 115°. Cette valeur est en revanche proche de celle attendue pour
des segments vis et coin d’une dislocation dont le vecteur de Burgers est parallele a <111>,
Tableau IV.2. L’écart entre la valeur mesurée et la valeur théorique (inférieur a 10°) peut
facilement étre expliqué par des conditions d’observation s’écartant légerement de 1’axe de

zone <001>.

Tableau IV.3 : Géométrie de glissement, dislocations <110>.

normale au plan de glissement| b=1, Lp 1=l Oh
101 10-1 100 100
011 01-1 010 010 90°
10-1 101 100 100
01-1 011 010 010

o, :angle entre segments vis et coin (S1 et S2) dans leur projection sur le plan {001}—b : vecteur de Burgers de la dislocation — 1 : vecteur
de ligne de la partie vis — l, : I, en projection sur (001) — I, : vecteur de ligne de la partie coin — I, :1 en projection sur (001)

Tableau IV .4 : Géométrie de glissement, dislocations <100>.

normale au plan de glissement b=L=1, 1. | Oh
101 010 10-1 100
011 100 01-1 010 90°
10-1 010 101 100
01-1 100 011 010

o :angle entre segments vis et coin (S1 et S2) dans leur projection sur le plan {001}— b : vecteur de Burgers de la dislocation — 1, : vecteur
de ligne de la partie vis — I, : I, en projection sur (001) — I : vecteur de ligne de la partie coin — I, :1 en projection sur (001)

Le bilan de cette démarche nous conduit a conclure que le vecteur de Burgers le plus
probable pour les boucles anisotropes serait de type <111>. C’est en effet le seul qui assure
une compatibilité entre les observations et les systémes de glissement usuels. Comme ces
boucles sont aussi les brins composant les configurations a deux brins de type « B1-B; -A »

(Figure IV.30), nous devons avoir :

b = [bpi-bay] (éq.IV.3.)
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La dislocation A doit de plus étre dans une configuration sessile. Par ailleurs, B; et B, sont
dans des plans de glissement sécants tout en ayant des projections tout a fait identiques selon
[001]. A I’aide du Tableau IV.2 nous constatons qu’il peut exister quatre couples de systémes
de glissement dont les vecteurs de Burgers pour B; et B, satisfont a ces critéres. Prenons
I’exemple du systeme de glissement [-111]/(101), appelé B, couplé avec [1-11]/(-101),
nommé B,. Leur réaction conduit a la création de dislocations sessiles A, b A // [001]. Comme
la démarche employée ne donne pas de valeur du module de b, nous ne disposons que de sa
direction ; deux cas peuvent a priori se présenter. Premiérement, il pourrait s’agir du
mouvement de superpartielles décorrélées de type %<111>. Or, leur glissement a travers

une matrice ordonnée B2 induirait nécessairement 1’extension d’un défaut d’ordre qui serait
visible au MET par un contraste en franges. L’absence de tels contrastes dans nos
observations permet d’exclure cette hypotheése et nous amene a considérer le second cas,
c’est-a-dire le glissement de deux superdislocations. Dans ce cas, la réaction (1) impose
ba=a[002]. Une telle dislocation n’est pas stable du point de vue énergétique et se
décomposerait en deux dislocations ordinaires 2*a[001], lesquelles devraient s’¢loigner sous
I’action de la force de répulsion ¢€lastique. Il n’existe pas non plus de raison pour qu’une telle

configuration soit sessile.

Or, la structure ordonnée du matériau et la géométrie spécifique du glissement analysé
peuvent, en effet, introduire des éléments supplémentaires, conduisant a 1’ancrage des
dislocations. Premieérement, nous pourrions envisager la formation d’une configuration proche
d’un verrou de Lomer-Cottrell observé dans les c.f.c.. Dans ce cas, seules les superpartielles
de téte se recombinent, tandis que les superpartielles de queue restent sur leurs plans de

glissement respectifs, la réaction prendrait alors la forme :

by + by > a[001] + %[Tn] + %[ITI], (6qIV3)

avec la dislocation a[001] connectée aux superpartielles de queue par I’intermédiaire des
parois d’antiphase. L’énergie du systeme reste la méme avant et aprés réaction. Une telle
configuration n’est donc ni favorisée ni défavorisée. L.’ensemble constitue une dislocation a

coeur non-planaire complétement sessile.

Une seconde possibilité a été proposée par Munroe et Baker [98] pour expliquer la
présence de dislocations <001> rectilignes dans FeAl déformé a température ambiante. Cette
proposition a ¢été présentée au chapitre précédent, mais pour clarifier I’exposé nous
reproduisons ici le schéma de la réaction, Figure IV.34 : la formation de ces dislocations
<001> pourrait se produire a la suite de la réaction de deux superdislocations dissociées
glissant sur des plans {110} sécants. Les dislocations résultantes ont le méme vecteur de
Burgers mais sont toujours ancrées, a leurs extrémités, par la jonction des superdislocations :

elles sont donc sessiles. Les auteurs précisent que la force de répulsion entre les deux
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dislocations étant en compétition avec les forces qui tendent & minimiser leur énergie et leur
longueur de ligne, elles se mettront vraisemblablement en configuration coin. Les auteurs
montrent que la réaction est énergétiquement favorable : le gain net entre la situation initiale
(deux superdislocations) et la situation finale (deux dislocations <010>) vaut deux fois
I’énergie d’APB, Eaps. Les observations a 1’origine de cette suggestion [98] montrent des
dislocations <010> séparées d’environ 100 nm et connectées a leurs extrémités avec des

superdislocations.

(111 -~
el
N

[i11)

a) c)
oin (011) 12(111] - ©in o11)

a[010]

(001)

Figure IV.34 : Illustration schématique de la formation de dislocations a<001>, d’aprés [98].a)
deux superdislocations dissociées glissent sur des plans {011} sécants. b) les superpartielles de
téte réagissent pour former une dislocation a<010> toujours connectée aux superpartielles de
queue. ¢) ces derniéres réagissent pour former une seconde dislocation a<010>.

Nos observations ne nous permettent pas de trancher en faveur de I’une ou I’autre de ces
possibilités, la géométrie de la lame rend envisageable le fait que le plan de glissement des
dislocations <100> produites soient en zone avec 1’axe du faisceau. Cependant, remarquons
que nos observations sont issues de la sollicitation d’un alliage contenant du nickel (3,8 %),
pour lequel nous avons constaté une énergie d’APB (diminution de la largeur de dissociation)
plus ¢élevée que dans FeAl binaire. La confirmation de 1’augmentation de Eapg (IV.2) d’un
coté et I’observation de la tendance au clivage des alliages ternaires de 1’autre, vont dans le
sens de I’hypothése de Munroe et Baker [98] concernant les réactions décrites : elles sont
d’autant plus faciles que Eapp est €levée et elles peuvent étre a 1’origine d’un clivage plus
marqué. De plus, ces réactions n’ont pas été observées de fagon patente pour FeAlB. Quoi
qu’il en soit, les configurations & deux brins que nous avons mises en évidence constituent

donc des verrous empéchant le glissement des dislocations <010> résultantes.

t+15s t+25s
Figure IV.35 : Observation in situ des boucles de dislocations de type C;, a un grandissement plus faible, dans
’alliage FeAINi4B déformé in situ, a 600°C.
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Ces phénomenes, ainsi que nous I’avons dit au début de cette section, se produisent tres
souvent. La Figure IV.35 montre I’extension de ces boucles anisotropes observées a un
grandissement plus faible, confirmant ainsi le caractére représentatif du mécanisme de
multiplication observé. En effet ces boucles présentent la méme anisotropie de forme et de
contraste que celles étudiées en détails ci-dessus : les fleches blanches et noires indiquent
respectivement les parties des boucles avec un contraste gras et fin. En outre, ces boucles ne
cessent, dans leur glissement, d’interagir entre elles pour s’annihiler ou donner naissance a de

nouvelles boucles anisotropes. Les séquences présentées plus-haut (Figures 1V.32 et IV.33)

correspondent a des vues a plus fort grandissement que celui utilisé Figure 1V.35.

t+15s
Figure IV.36 : Observation in sifu de dislocations fortement anisotropes apres un certain taux de déformation,
dans I’alliage FeAINi4B monocristallin, sollicité en traction in situ a 600°C.

Au-dela d’un certain taux de déformation, des boucles fortement anisotropes du type
hairpins (pointées par des fléches sur le cliché correspondant au temps ¢+1/5s de la Figure
IV.36) apparaissent en périphérie de la pointe des fissures. Ces dislocations sont tout a fait
similaires a celles que nous avons observées dans la section précédente IV.3.1 : elles semblent
donc étre caractéristiques de la déformation dans cette gamme de températures (coeur et pic

d’anomalie)

500 nm

t+7 Os
Figure I'V.37 : Observation in situ d’une procession de dislocations et de leur déviation dans 1’alliage FeAINi4B
monocristallin, sollicité en traction in situ a 700°C.

Enfin pour en terminer avec la description du mouvement des dislocations qui
accommodent la déformation au niveau du pic, nous avons été en mesure, pour ’alliage
monocristallin FeAINi4B, de procéder a un essai de traction in situ  une température proche

de 700°C. Pour la vitesse de sollicitation utilisée en traction in situ (10™*s™ environ), cette
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température se situe probablement un peu au-dela du pic. Nous observons, en début de
déformation, des processions de dislocations qui dévient souvent. C’est ce que montre la
Figure IV.37. Les déviations sont pointées a 1’aide de fléches grises, aux temps t+25s et
t+70s. A mesure que la contrainte augmente, nous notons que la déformation est massivement
accommodée par la formation et le glissement de boucles de dislocations rectangulaires,
Figure IV.38. La partie de ces boucles qui semble la moins mobile a un contraste plutot gras :
la ligne de dislocation correspondante est vraisemblablement de caractére coin. Cependant, le
caractére anisotrope de ces boucles bien qu’encore visible n’est pas aussi marqué que pour les
boucles de type hairpins. 11 est raisonnable de penser que la température plus élevée de 100°C
fournit le complément d’énergie nécessaire a la propagation des parties coins des boucles,

amoindrissant ainsi ’anisotropie de forme.

300 nm

t+12s t+17s 1+20s
Figure IV.38 : Observation in situ du trainage trés marqué d’une partie de la ligne de dislocation dans 1’alliage
FeAINi4B sollicité en traction in situ & 700°C.

1V.4.2. Caractérisation des dislocations

L’observation post mortem des lames déformées in sifu nous renseigne sur les vecteurs
de Burgers et la géométrie des dislocations qui ont glissé pendant la déformation. En fait, bien
que nous ayons relevé ici ou la quelques superdislocations <111> dissociées la déformation

est majoritairement accommodée par des dislocations de type <100> ou <110>.
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100 niwe”

b
Figure 1V.39 : Microstructure de déformation de 1’alliage FeAlB, /
sollicité en traction in situ @ 600°C. a) Champ sombre, faisceau faible d) a a=100

(g, 3g), axe de zone [11-5]; b) champ clair, axe de zone [001] ; c) j )

champ clair, axe de zone [011] et d) schéma explicatif. s._./;'/
a a

Pour illustrer ce constat, nous présentons sur la Figure I'V.39 les clichés qui ont permis

I’indexation des dislocations de la zone étudiée ; il s’agit de 1’alliage FeAIB. Puisque les
vecteurs de diffraction [020] et [0-11], clichés b) et ¢) respectivement, rendent invisibles la
plupart des dislocations présentes dans la zone étudiée, a 1’exception de la longue dislocation
horizontale pointée par une fleche blanche sur le cliché a), nous pouvons donc conclure que
ces dislocations ont [100] pour vecteur de Burgers. La longue dislocation mentionnée ci-avant
est caractérisée par une dissociation nettement visible sur le cliché a); c’est une

superdislocation. En outre la détermination des plans de glissement indique que les

\ m o ‘i. I l‘
T Y \

200_nm B A ﬂ_i\ b)

C c _’_,‘i———\
c
Figure I'V.40 : Microstructure de déformation de \ \&_(i
I’alliage FeAINi4B sollicité en traction in situ a = d
c .
600°C. Présence de boucles anisotropes de —"—_/: ; )
vecteur de Burgers de type <110>, glissant dans
des plans {110}. Champ clair, a) axe de zone = | _ . <1 1 1> ¢
[11-5] ; b) axe de zone [001] et ¢) schéma.
—<110>
C = coln

- 142 -



Chapitre IV : STRUCTURES DE DISLOCATIONS

dislocations <100> glissent dans des plans {010} tandis que la superdislocation a un plan de
type {110} comme plan de glissement. Le brin dissocié de cette dernicre est orienté selon une
direction faisant un angle de 20° avec la direction coin. Pour une autre zone étudié¢e (Figure
IV .40, alliage FeAINi4B), ce sont les dislocations <110>, de plan de glissement {110}, qui
sont majoritaires. Elles sont allongées selon leur caractére coin. Nous notons cependant
toujours la présence de rares superdislocations <111>: une seule <111> dissociée est, par

exemple, observable dans la zone que nous venons d’indexer, Figure IV.40d)

Compte-tenu de leur géométrie particuliere aisément reconnaissable, nous nous sommes
attachés a identifier les dislocations fortement anisotropes observées en formation dans la
Figure IV.36. Comme nous le précisions déja plus haut, IV.3.1, I’indexation et I’é¢tude de la
géométrie de ces dislocations (Figure IV.41) montrent que ce sont des dislocations <110>

fortement étirées selon leur composante coin et glissant dans des plans {110}.

".l-'. - p W
T N\ KO0 DR
b)

Figure 1V.41 : Boucles trés anisotropes (b = [011]) Alliage FeAIB sollicité en traction in situ a 600°C. Champ
clair, axe de zone [001].

Enfin, il nous reste a caractériser les dislocations qui accommodent la déformation a une
température un peu supérieure a celle du pic d’anomalie. Nous avons pu identifier une
procession de dislocations assez similaire aux observations in situ, Figure IV.42. Les critéres
d’extinction que nous obtenons ne permettent pas de lever I’indétermination entre des
superdislocations <I111> ou des <110>. En effet, le seul vecteur qui rende invisibles les
dislocations de la procession est [110], Figure 1V.42b) Cependant ni les parties courtes des
lignes de dislocations ni leur partie longue ne présentent de dissociation visible (Figure
IV.42¢)) Notons que le contraste double (Figure 1V.42a)) est dii au vecteur de diffraction
utilisé : [020] et g.b = 2. Cette observation nous suggere que nous sommes en présence d’une
procession de <110> qui glisseraient donc sur des plans de type {110}. La partie longue de la
ligne de dislocation se trouverait alors dans une direction a 35° de la direction vis. A 700°C et
a mesure que la déformation augmente, nous avons constaté la formation de boucles de
dislocations anisotropes de forme rectangulaire, voir la séquence de la Figure 1V.38. Quoi
qu’il en soit, ¢’est vraisemblablement un phénoméne qui n’est pas propre a cette température
ni a cet alliage, FeAINi4B. C’est ce que nous incite effectivement a penser les observations de

structures de dislocations trés similaires faites lors d’études post mortem de ’alliage FeAlB
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déformé a 600°C. D’ailleurs, il en va de méme pour I’alliage FeAINi4B déformé a 600°C
(Figure IV.40) pour lequel I’indexation de ces boucles rectangulaires a montré qu’il s’agissait

de dislocations <110>.

200 nm -
g

N

Figure 1V.42 : Procession de dislocations semblable a celle observée lors de 1’enregistrement in situ (Figure
1V.37) Alliage FeAINi4B sollicité en traction in situ a 700°C. Les clichés sont pris en axe de zone [001]. a)
contraste double car g.b=2 ; b) seules conditions de diffraction permettant I’extinction des dislocations de la
procession. ¢) champ sombre, faisceau faible (g, 4g) : les dislocations de la procession ne présentent pas de
dissociation.

IV.4.3. Autres défauts présents

Nous allons ici aborder des défauts qui sont observés pendant la phase de stabilisation
de la température mais avant que la charge ne soit appliquée. Il s’agit plus précisément de
dislocations qui sont en mouvement, malgré 1’absence de contrainte appliquée. Ces
dislocations sont de deux sortes, et sont présentes dans les deux alliages monocristallins
FeAlB et FeAINi4B.

D’une part, nous mettons en évidence des superdislocations <111> dissociées qui ne
cessent de dévier en laissant derricre elles des lignes de glissement qui zebrent la surface de la
lame, rendant parfois ainsi les observations postérieures plus difficiles. Une illustration de ces
déviations est présentée sur la Figure IV.43, enregistrée avant application de la charge, a
600°C (alliage FeAINi4B) La dislocation, indiquée par une fléche noire sur le cliché
correspondant au temps ¢, est sur le point de dévier. Les traces de glissement qu’elle a laissées
derricre elle indiquent le parcours qu’elle a suivi : la déviation anguleuse qu’elle amorce n’est
pas la premiere. Une deuxiéme de ces dislocations est en contraste et en progression au cours
de la séquence, ses positions initiale et finale sont repérées par des fleches blanches sur les
clichés ¢ et 1+8s. Cette dislocation a, elle aussi, dévié¢ avant de poursuivre son glissement de

maniere plus rectiligne : la déviation est indiquée par une fléche grise sur le premier cliché de
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200 nm

t+3s

t+8s

Figure 1V.43 : Observation in situ, lors de la phase de
stabilisation de la température, de dislocations glissant et
déviant sans charge dans [D’alliage FeAINi4B mono-
cristallin, a 600°C.

la séquence. Ces deux dislocations laissent des traces de glissement dont le contraste et la
morphologie est typique; ainsi pouvons-nous affirmer avec certitude que les traces de
glissement pointées par des fleches noires sur le deuxiéme cliché de la Figure IV.43 sont
issues de I’activation d’une dislocation du méme type que les deux précédentes. L’indexation
de ces dislocations lors de 1’étude post mortem effectuée sur ces mémes lames confirme que
ce sont des superdislocations <111> dissociées. Cette dissociation est mise en évidence sur la
Figure 1V.44a), tandis que sur le cliché b) les dislocations sont invisibles. En outre, nous

pouvons ajouter que leur plan de glissement est de type {110}.

Figure IV.44 : Indexation des dislocations glissant et déviant sans charge, dans 1’alliage FeAINi4B mono-
cristallin, & 600°C : superdislocations <111> dissociées. Champ clair, axe de zone [11-5].

D’autre part, dans des conditions de diffraction particuliéres nous pouvons imager
I’apparition de contrastes trés géométriques ainsi que leur propagation, comme illustré par la

Figure IV.4S enregistrée pour 1’alliage monocristallin FeAlB. Rappelons que ces
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Figure IV.45 : Formation et propa-
gation de contrastes trés
géométriques. Ils sont visibles pour
un vecteur de diffraction de
surstructure du type <100>,

Alliage  FeAIB  monocristallin,
600°C.

[N
t+8s t+ 16s

phénoménes se produisent alors méme que la lame n’est soumise a aucune charge. Il s’agit
donc de conditions d’observations similaires a celles décrites dans le paragraphe précédent : la
température est en phase de stabilisation et aucune contrainte n’est appliquée a la lame. Les
conditions de diffraction sont en revanche différentes : nous excitons la tache de surstructure
(010) Nous retrouvons ces contrastes géométriques lors de 1’étude post mortem des lames
déformées in situ a 600°C. Dans les deux alliages et les zones étudiées, ces contrastes sont
généralement observés en bordure du trou, 1a ou la lame est la plus fine. Le cliché a) de la
Figure IV.46 a été obtenu dans les mémes conditions de diffraction que celles utilisées pour
la Figure IV .45, c’est-a-dire que I’image est faite avec le faisceau transmis lorsque la tache de
surstructure (010) est excitée. Sur ce cliché nous pouvons observer la présence de dislocations
aux extrémités de ces contrastes, fleches noires. L’indexation de ces dislocations a 1’aide des
vecteurs de diffraction accessibles ne permet pas d’aboutir a une certitude. En effet, le seul
vecteur de diffraction qui rende invisible les dislocations est [110], cliché ¢)
L’indétermination persiste puisqu’il peut s’agir du vecteur de Burgers [1-10] ou [1-11] ou

encore [-111].

Nous présentons en annexe, A.IL, un scénario probable pouvant expliquer la séquence
de la Figure IV.45. De plus, lors de la stabilisation a 600°C de la lame de 1’alliage mono-
cristallin FeAlB, nous avons enregistré des séquences, cf. A.Il, qui reproduisent exactement
les enchainements d’événements que ce scénario implique. Ce scénario nous conduit a
conclure raisonnablement en faveur d’un vecteur de Burgers de type <111> plutot que de type
<110> comme étant celui des dislocations qui propagent les contrastes géométriques
observés. Plus précisément, ce sont des superpartielles a/2<111> non appariées qui sont a

I’origine de la création de parois d’antiphase lorsqu’elles glissent. Cette conclusion est
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cohérente avec le fait que le contraste que ces dislocations laissent derriére elles ressemble a

un contraste de paroi d’antiphase et qu’il s’efface au passage d’une deuxieme dislocation,
(Figure IV 45)

a) b)
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Figure IV.46 Déterminati-o de I’origine des contrastes trés géoméuiques oiaservés in situ a 600°C, sans
application de charge, dans 1’alliage FeAINi4B. Champ clair, axe de zone [001]

Cependant deux faits remarquables sont a prendre en compte a propos de ces parois
d’antiphase supposées. Le premier concerne les conditions d’existence (de formation et de
propagation) de ce type de défaut. Au moment de leur observation in sifu, le matériau se
trouve en effet « uniquement » soumis a une température de 600°C : aucune contrainte
mécanique extérieure n’est appliquée. Ces phénomenes ont été aisément et de manicre répétée
mis en évidence a 600°C pour les deux alliages. En revanche, ces défauts n’ont pas été
observés a des températures plus basses. Le second fait remarquable concerne la stabilité de
ces défauts. Ainsi que nous I’avons précisé plus haut, les parois d’antiphase supposées ne sont
observables post mortem que dans les zones les plus minces des lames déformées in situ a
600°C. Parmi les possibilités envisagées dans 1’annexe A.Il, nous pensons que 1’apparition
d’un gradient thermique stationnaire sous le faisceau, entre la zone mince éclairée et le reste
de DI’échantillon, peut générer des contraintes thermiques suffisantes pour permettre aux
superpartielles de glisser.
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Le mode de déformation au pic d’anomalie des alliages binaires et ternaires est
relativement similaire. En effet, deux étapes, fonction du taux de déformation, se succedent.
Les premiers stades de la déformation semblent étre accommodés par le mécanisme de
multiplication des <111> mis en évidence au travers des réactions impliquant les
configurations a deux brins. A partir d’un certain taux de déformation, si de manicre
anecdotique des superdislocations <111> dissociées sont parfois activées, la déformation est

majoritairement assurée par le glissement de boucles anisotropes <110> (« hairpins » ou

boucles rectangulaires) et de dislocations <100> coins.

IV.5. Déformation a 950°C

IV.5.1. Description de la microstructure

Pour ce régime, la microstructure observée présente les caractéristiques d’une structure

de dislocations issue d’une trempe depuis une température élevée, Figure IV.47.
"' , o= - q’:“ = I:._‘.‘m-.ﬁ’.m_

Figure IV.47 : Structure post mortem de
dislocations de [I’alliage FeAlINi4B
sollicit¢ en compression uniaxiale a
950°C. Champ clair, axe de zone [001].

“200 0m

Cette structure contient deux catégories de défauts: des défauts planaires

vraisemblablement issus de la trempe depuis 950°C et des dislocations ayant participé a la

148 -



Chapitre IV : STRUCTURES DE DISLOCATIONS

déformation. Apres déformation a cette température, la densité de dislocations est en net recul
par rapport a celle générée dans le domaine d’anomalie ou au niveau du pic. D’ailleurs les
dislocations se concentrent principalement a proximité des défauts planaires. En dehors de ces

zones le matériau est quasiment vierge de dislocations.

IV.5.2. Caractérisation des dislocations

Selon I’orientation cristallographique du grain observé par rapport a I’axe de
sollicitation, la répartition des populations de dislocations ayant accommodé¢ la déformation
varie sensiblement. Cependant, quelle que soit la plage d’observation, nous avons relevé a
chaque fois la présence de superdislocations <111> dissociées (fleches noires sur la Figure
IV.47) Leur forme courbe indique qu’elles ont effectivement participé a la déformation. Dans
certaines des zones étudiées, les superdislocations <111> semblent étre les seules dislocations

présentes (fleches noires sur la Figure I1V.48) Les dislocations sont en contraste résiduel pour

Figure IV.48 : Microstructure de déformation de 1’alliage FeAINi4B

d) sollicit¢ a 950°C en compression uniaxiale. a) champ clair, axe de
zone [001]. b) zone encadrée, champ sombre, faisceau faible (g, 4g),
axe de zone [001] ¢) champ clair, axe de zone [001] et d) champ clair,
axe de zone [111].

les conditions de diffraction des clichés ¢) et d) Nous pouvons considérer que le critére
d’invisibilité¢ s’applique, elles ont donc [-111] comme vecteur de Burgers. Dans d’autres

grains cependant, les superdislocations <111> ne représentent qu’un tiers des dislocations
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ayant accommod¢ la déformation. En effet dans la zone d’étude présentée Figure IV.47, la
majorité des dislocations ont des vecteurs de Burgers de type <100>. Dans cette dernié¢re zone
nous avons pu observer une configuration de dislocations mettant en jeu une décomposition
de type <111> = <101> + <010>, Figure IV.49. Bien que cette observation soit restée
marginale, elle constitue la seule preuve de 1’existence de la décomposition dans FeAINi4B.
Cette observation dénote un net report du phénomeéne en température, ce qui semblerait

cohérent avec la persistance des superdislocations.

i |
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[010]

[111] -
L_,,.-“"’ Figure IV.49 : Observation d’une décomposition: <111> > <100> + <011>,
Alliage FeAINi4B déformé en compression uniaxiale a 950°C. Champ clair, a) axe

de zone [111] ; b) axe de zone [001], ¢) schéma.

101]

Le constat de la persistance des superdislocations <111> a cette température est plutot
en contradiction avec la majorité des études réalisées jusqu’a présent dans ce domaine de
température : tous les auteurs s’accordent pour dire que les <111> ne sont pas actives dans
cette gamme de température, cf. 1.1.3.2.b) Li ef al. [33] et Kad et Horton [102], quant a eux,
précisent que seules les <111> sont présentes a ces températures. Nos résultats ne vont pas
dans ce sens non plus. De plus, ils ont ceci de surprenant que les superdislocations ne
semblent pas ou peu impliquées dans les mécanismes de déformation de cet alliage aux
températures juste inférieures. Quoi qu’il en soit ce retour soudain mériterait d’étre étudié
plus en détails. D’autant que cette différence de comportement microscopique entre I’alliage
ternaire, FeAINi4B, et I’alliage binaire, FeAIB, semble se traduire au niveau macroscopique.
En effet, nous avons vu que dans le régime hautes températures la chute de la limite
d’¢lasticité¢ lorsque la température augmente est moins brusque en présence de nickel
(Chapitre III) Cet effet macroscopique doit pouvoir trouver sa (ou ses) cause(s) dans une

différence au niveau des mécanismes microscopiques.
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IV.5.3. Autres défauts présents

Les défauts planaires (vraisemblablement issus de la trempe apres essai) observés sur la
Figure IV.50 peuvent se classer dans deux catégories : les défauts avec festons et les défauts

en forme de rubans. Comme nous pouvons le constater sur ces clichés, les deux sortes de

défauts coexistent a proximité les uns des autres. Au-dela de leur différence d’aspect,
les défauts planaires, quels qu’ils soient, sont bordés par des dislocations <100>. Dans tous
les cas, les plans de glissement des dislocations coincident avec le plan d’habitat du défaut :
ils sont de type {100}. Ce type de structure a été rapporté dans la bibliographie [87, 88]. Ces
défauts plans suggerent une condensation de lacunes thermiques puis une montée de certaines
parties des dislocations ainsi créées par absorption de nouvelles lacunes. Il peut aussi s’agir de
I’¢limination des lacunes thermiques sur les dislocations présentes au moment de la trempe.

Nous pouvons donc envisager qu’une partie des dislocations mobiles aient été impliquées

dans ces processus qui résulteraient ainsi a I’appauvrissement apparent des lames observées.

e110] /  200mm = N

1 sl020]

Figure 1V.50 : Etude des défauts plans
avec festons ou en forme de ruban
(fleches ouvertes et fermées
respectivement) Champ clair, axe de
zone [001].

Bien que la déformation soit essentiellement accommodée par les dislocations

ordinaires <100> et <110>, le fait marquant de nos observations pour ce régime hautes

températures est la persistance de superdislocations <111>.

1V.6. Conclusions partielles

En premier lieu, il ressort de ce chapitre que la microstructure de déformation des
alliages binaires et ternaires présente de nombreuses similitudes.

En effet, a température ambiante c’est le glissement des superdislocations <111>
fortement étirées selon leur direction vis qui est actif. Le glissement est en outre localisé au

sein de bandes et la déformation est accommodée par des avalanches rapides de dislocations.
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La microstructure de déformation présente, pour les deux alliages, les caractéristiques
typiques du glissement basse température des métaux cubiques centrés: de longues
dislocations vis droites et festonnées et de nombreux débris.

Par ailleurs, des ressemblances ont été observées, entre les deux alliages, dans le
domaine d’anomalie de la limite d’¢lasticité ainsi qu’au niveau du pic. Les avalanches laissent
place au glissement individuel et visqueux des dislocations que I’alliage contienne du nickel
ou non. Progressivement, une transition du systeme de glissement s’opere puisque les
dislocations <100> et <110> deviennent mobiles et participent de plus en plus activement a la
déformation a mesure que la température s’éléve. A partir d’un certain taux de déformation,
nous avons notamment constaté que des « hairpins » <110> se forment pour 1’alliage binaire

comme pour le ternaire.

Malgré ces nombreuses similitudes, trois différences importantes ont été cependant
mises en évidence.

La premiére a trait a la dissociation des superdislocations a température ambiante
puisque la largeur de dissociation diminue apres addition de 3,8 % at. de nickel dans un
rapport 1,6, en accord avec la bibliographie [159, 161]. Les auteurs de ces travaux attribuent
cette tendance a une augmentation de 1’énergie de paroi d’antiphase. Rappelons que celle-ci
est globalement plus élevée dans NiAl que dans FeAl, respectivement de ’ordre de 500
mJ/m? [183] et 200-300 mJ/m? [79].

La deuxieme différence concerne une non-observation surprenante. En effet, les
nombreuses décompositions auxquelles nous aurions pu nous attendre, compte-tenu des
indices de son occurrence (« hairpins » <110> et dislocations <100>), n’ont pas été observées
de facon patente lorsque la température de déformation approche celle du pic.

La derniére différence réside dans la persistance du glissement des superdislocations
<111> lors de la déformation a 950°C, ce qui n’est pas le cas pour I’alliage binaire puisque la
transition <111> - <100> est complete a 900°C [97]. Il faut probablement mettre la
meilleure tenue mécanique des alliages ternaires a ces températures en lien avec cette

persistance du glissement des <111>.

Enfin, un des faits marquants de cette étude des structures de dislocations est la mise en
¢vidence d’un mécanisme de multiplication des dislocations <111> par réactions entre
configurations a deux brins dans la gamme de température du pic d’anomalie. Ces réactions
produisent aussi des dislocations <100> sessiles. De plus, elles ont été massivement observées
dans FeAINi4B et, bien que nous ne puissions pas affirmer que ce processus ne se produit pas
dans I’alliage binaire, pourraient expliquer la tendance au clivage des alliages ternaires ainsi

que la persistance des <111>a 950°C.
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V - DISCUSSION

Le travail que nous avons effectué s’est articulé principalement autour des effets du
nickel sur le comportement mécanique en température des alliages FeAl. A ce titre il nous
semble pertinent de discuter plus particuliecrement ces effets dans deux domaines de
températures. Nous commencerons donc par le durcissement a température ambiante et nous

aborderons ensuite la question du régime d’anomalie.

V.1. Durcissement basses températures (BT)

V.1.1. Contribution des lacunes thermiques

Comme nous considérons dans cette partie I’augmentation de la limite d’élasticité
(Ro2%) a température ambiante, 1’état d’équilibre lacunaire généré par le recuit est donc celui
qui prévaut pendant le temps de 1’essai. Puisque les alliages ternaires sont recuits a 500°C
tandis que les binaires le sont a 400°C, la concentration d’équilibre en lacunes thermiques est
donc vraisemblablement différente entre les deux types d’alliages. En effet, la concentration

lacunaire C, suit une loi d’ Arrhénius du type :
C, = exp(-AG¢kT)= Co*exp(-AH¢kT) (éq.V.1)

ou AGt est I’enthalpie libre de formation des lacunes, Cy une constante indépendante de la
température contenant leur entropie de formation (Cy = exp(ASy¢k)) et ou AHg est leur
enthalpie de formation. Les grandeurs thermodynamiques de formation n’ont pas été
déterminées, a notre connaissance, pour les alliages ternaires. Si nous supposons que ces
grandeurs sont identiques a celles des binaires correspondants, nous constatons
immédiatement que les alliages ternaires contiendront plus de lacunes thermiques d’équilibre

que les binaires par le seul fait de la différence de température de recuit T.

Or le durcissement lacunaire est proportionnel a C,"? selon une loi de type :

Ac=Bp/Cv (éq.V.2)
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ou [} est une constante caractérisant le type d’interaction (ici lacunes-dislocations) et p est le
module de cisaillement du matériau. Une augmentation de concentration lacunaire d’équilibre
conduit donc a une augmentation de Ry 2y, : il est 1égitime de considérer que la différence de

température de recuit puisse étre a I’origine d’une contribution au durcissement BT.

En faisant 1’approximation Ac = Ry2¢, nous pouvons déterminer si la différence de
concentration lacunaire a équilibre peut générer le durcissement mesuré¢ entre FeAlB et
FeAINixB (x =2 a 10 %) En reportant (¢q.V.1) dans (¢q.V.2), il vient donc :

Ni ONi
RN _RONi g /CxN1 HE™ CON1 ox _ AHg 1. V3
0.2% Ro,29= 0 ZkaNl o kTN (€q.V.3)

L’application numérique nécessite de connaitre les valeurs des grandeurs thermodynamiques
de formation, des températures de recuit, des modules de cisaillement et de la constante f.
Pour les grandeurs thermodynamiques nous prenons les valeurs déterminées par Wurschum et
al.[184] (AHt = 0,97 eV/at. et AS¢ = 6k) pour FeAl et considérons, dans un premier temps,
qu’elles sont valables pour les alliages ternaires. Les températures T et T™' correspondant
aux températures de recuit des alliages FeAINixB et FeAIB sont connues: 773 et 673K
respectivement. Nous utilisons la méme valeur du module de cisaillement pour tous les
alliages : =75 GPa (d’aprés [171])". Enfin, les valeurs de B sont généralement comprises
entre 0,002 (défaut en substitution) et 0,2 (défaut en insertion) Munis des valeurs ainsi
choisies pour les différents parameétres, nous trouvons un durcissement théorique compris
entre 1,5 (B = 0,002) et 135 MPa (B = 0,2) Or, le durcissement expérimental varie de 40 (2 %
at. Ni) a 320 MPa (10 % at. Ni) L accord entre la valeur calculée et la valeur expérimentale ne
peut étre satisfaisant dans la mesure ou le durcissement théorique (que nous supposons dii aux

lacunes) est indépendant de la teneur en nickel dans le calcul.

Dans le cadre du calcul, la dépendance se situe obligatoirement au niveau des grandeurs
thermodynamiques. Nous pouvons inverser la relation (éq.V.3) afin d’évaluer, a partir de nos

données expérimentales (Rz)dgé/o —R8N2%,/0 ), la tendance de variation de la seule enthalpie de

formation AHXN1 (Figure V.1) en fonction de la teneur en nickel et de la valeur de B (pour
limiter les paramétres variables, nous avons supposé CXNl ONI) Pour B> 0,069, I’enthalpie

de formation présente une discontinuité entre FeAIB et FeAINi2B qui conduit a n’envisager
que les valeurs basses de I’intervalle de variation de . Cette conclusion est assez cohérente

avec le fait que les lacunes sont des défauts de substitution. Pour B < 0,069, le modéle de

* Dans le cas présent, la variation de p avec la concentration en nickel a un impact négligeable sur le

résultat. Ce n’est pas le cas dans la section V.1.2 : nous y déterminons donc cette variation de p.
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durcissement lacunaire conduit logiquement a une diminution de I’enthalpie de formation des
lacunes. Pour la valeur limite inférieure de  (0,002), la diminution de AH¢ entre 0 et 2 % at.

Ni est trés importante et parait peu probable : la valeur de B se situe donc vraisemblablement
entre 0,007 et 0,04.
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Au bilan et sans données complémentaires, la question du réle des lacunes thermiques
d’équilibre sur le renforcement BT reste ouverte : nos seuls résultats expérimentaux ne nous

permettent pas de valider ou non I’hypothése d’un durcissement lacunaire.

V.1.2. Durcissement par atomes disperses en solution solide

Le fait que le nickel soit en solution solide dans FeAl (en substitution de Fe) nous
autorise a faire I’hypothése d’un durcissement par atomes dispersés en solution solide. Dans
ce cas, les théories classiques de durcissement en solution solide (DSS) s’articulent autour de
trois composantes [185]. La premicre est ’analyse de I’interaction entre un segment de
dislocation et un atome de soluté. La deuxiéme concerne le traitement statistique (ou
moyenn¢) a 0K de I’interaction entre un segment de dislocation et une distribution aléatoire
de solutés. La troisiéme composante des théories de DSS repose sur la détermination de la

cinétique du glissement des dislocations a une température T supérieure a OK.

La résolution de ces trois étapes a été réalisée pour un certain nombre de cas simples
mais elle constitue toujours un enjeu scientifique majeur. Pour ces cas simples, les différents
modeles qui ont été établis depuis les travaux de Mott et Nabarro [186, 187] montrent que le

durcissement est proportionnel a la concentration en soluté élevée a la puissance # :

At oc c”. (éq.V.4)
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Ainsi que le précise Nabarro [165] les preuves expérimentales sont confuses pour justifier de
la valeur de n. Quoi qu’il en soit, ces cas simples concernent des alliages binaires AB pour
lesquels la concentration en soluté B varie des tres faibles concentrations (domaine de validité
pour n=1/2, [75, 167-169, 185]) aux concentrations plus élevées (n=2/3, [170]) en passant par

des concentrations intermédiaires.

Or, les alliages que nous étudions sont ternaires, ordonnés et cubiques simples avec un
motif de deux atomes en positions (0,0,0) et (', 2, 2) De plus, le durcissement expérimental
que nous avons déterminé (n=1, cf. IIL.2.) est linéaire en fonction de c. Les différents modeles
(n=1/2 ou 2/3) sont les seuls a notre disposition : I’'intérét de cette section est donc de montrer
en quoi ils ne sont pas pertinents en reprenant les deux premicres étapes des théories de DSS.
La derniére est celle qui fait le moins consensus et il n’est pas nécessaire que nous

I’envisagions pour conclure.

V.1.2.1. Interactions entre une dislocation et un soluté

z

La géométrie de I’interaction est

représentée sur la Figure V.2. Il peut

. soluté
s’agir d’interactions ¢lastiques du /
premier ordre (effet de taille et effet
tétragonal), du second ordre (effet du fiorsion 8 _ plamd dissemen

* ¥
module, de dissociation et effet *

anharmonique)  et/ou  d"interactions Figure V.2: Représentation schématique de la
¢lectrostatiques [188]. Notons que les géométrie de I’interaction soluté/dislocation.
expressions analytiques établies pour

ces différentes contributions résultent d’approximations (modele d’élasticité continue)
difficilement applicables a la région de cceur de la dislocation : il faut donc étre prudent pour
I’application numérique. L’effet tétragonal se manifeste surtout pour des atomes en insertion
dans les structures c.c. Or, le nickel est en substitution sur les sites de fer, donc nous n’avons
pas a considérer I’effet tétragonal. De plus, comme le durcissement BT mesuré est trés fort
(34 MPa / at.%), nous négligeons 1’effet de dissociation et 1’effet anharmonique (en général
trés faibles par rapport a I’effet du module) Nous étudions donc spécifiquement les

conséquences de I’addition de nickel sur les effets de taille et du module.

Ces effets sont évalués a partir de la force maximale d’interaction entre la dislocation et

I’atome de soluté dans le cas de 1’effet de taille et dans le cas de ’effet du module.
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L’expression analytique de ces forces difféere un peu, mais il est possible d’obtenir une

formulation générale' de la force maximale d’interaction :

Fma":89 ub2.5 (éq.V.11)

8m

ot & permet de distinguer entre ’effet de taille et celui du module. L’application numérique’
montre que la force maximale d’interaction pour I’effet du module est environ dix fois plus
¢levée que celle pour l'effet de taille. Dans le cadre de la formulation théorique des
interactions dislocation-atome de soluté, la contribution de I’effet du module au DSS sera

donc prépondérante par rapport a celle de I’effet de taille.

V.1.2.2. Analyse du franchissement a 0K d’une distribution de solutés

Cette analyse est fortement dépendante de la distribution d’obstacles (type et
concentration) Deux approches ont été formalisées' ; celle de Friedel [168] complétée par
Fleischer [75, 169, 189] qui s’applique plutét a des solutions solides diluées (i.e. pour les
faibles concentrations en atomes de soluté) et celle de Labusch [170] qui est valable pour les
solutions solides dites concentrées. La premicre correspond a une superposition moyennée et

la seconde a un traitement statistique.

De plus, Labusch [170] est le premier a montrer que le déplacement d’une dislocation
au travers d’une distribution aléatoire d’obstacles est contrélée par un paramétre
adimensionnel Mo qui permet de discriminer entre les solutions solides diluées () << 1) et

celles dites concentrées (19 > 1) Ce parametre s’écrit:

1/2
_z[ _4cT :
no—%{FIfoj (éq.V.13)

. . 1 . “ 1o,
A partir de ce critére, le calcul’ montre que notre cas correspond au domaine de validité des

solutions solides concentrées.

Dans le domaine des solutions solides concentrées, le modele de Labusch [170] est le
seul existant. Cependant, ce modele ne résout pas tous les problémes qui se posent pour ces
concentrations et donne une dépendance de la contrainte critique de cisaillement en ¢, Cet
exposant de ¢ ne correspond pas 4 nos résultats expérimentaux (c') Il en est de méme pour le
modele de Friedel/Fleischer [75, 168, 169, 189] qui résulte en un exposant égal a 2. Cette

! Les détails sont exposés en annexe A.IIL
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inadéquation des mod¢les classiques de DSS au cas du durcissement BT d’alliages FeAl par
addition de nickel est conforme aux observations et analyses effectuées par d’autres auteurs,
pour le cas du nickel dans des alliages fer-aluminium (B2) [132, 159] ou pour 1’addition de

béryllium dans des alliages nickel-aluminium (L1,) [190].

V.1.3. Hypothese de I’augmentation de la contrainte de Peierls

Toutes choses étant égales par ailleurs, une modification de la structure de coeur de
dislocations se traduit en particulier par une modification des caractéristiques de glissement
de ces dislocations. Brenner ef al. [159] ont mis en €évidence deux transitions particulieres des
caractéristiques des superdislocations en fonction de la teneur en nickel. Les alliages étudiés
dans cette étude sont de type FegoxAlsoNiy (x = 10 a 50 % at.) et sont orientés de telle fagon a
inhiber le glissement des <100>. La premiere transition concerne le caractére des
superdislocations : préférentiellement vis pour x < 30 %, elles deviennent coins au-dela. La
seconde a trait au plan de glissement :les <111> glissent dans des plans {110} jusqu’a 10 %
puis dans des plans {112}. Cette transition se produit pour 10 % < x <30 %. Ces observations
expérimentales [159, 161] de la modification des caractéristiques du glissement des
superdislocations renvoient donc a I’hypothese que la structure de cceur des superdislocations

a été altérée par I’addition de nickel.

D’autres travaux, [84, 164] semblent indiquer que cette modification de la structure de
cceur des superdislocations peut conduire a rendre plus difficile leur glissement. En effet, dans
NiAl [84], le glissement des <111> n’est activé que si celui des <100> est inhib¢ et Patrick et
al. [164] ont montré, pour FeeoxAlsNix (x = 10 a 45 % at.), que la direction de glissement
change de <111> a <100> pour 10 % < x <30 % a température ambiante.

Par ailleurs, la déformation basses températures (0 < T < 200-300 K) des alliages c.c.
est généralement contrélée par la friction du réseau : les dislocations doivent franchir cette
barriere de potentiel avant de pouvoir glisser puis retourner dans une vallée de potentiel. Cette
barriere est appelée « potentiel de Peierls » ; ’intensité de la friction du réseau dépend de la
forme (amplitude et longueur d’onde) du potentiel de Peierls. La contrainte a 0 K est
dénommée « contrainte de Peierls ». Dans ce mode de déformation, dit « régime de Peierls »,
le glissement des dislocations présente des caractéristiques particulieres. Les dislocations sont
rectilignes, étirées selon leur caractére vis, festonnées et produisent de nombreux débris dans
leur déplacement. Or, dans les alliages binaires et ternaires étudiés, dont la structure
cristallographique est proche de celle des ec.c., les superdislocations possédent ces

caractéristiques lors de la déformation a température ambiante, conformément a la
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bibliographie [159]. Ces observations constituent donc des indices pour envisager une friction

du réseau sur les <111>.

Enfin, pour des alliages ternaires Brenner et al. [159] ont mis en évidence une
augmentation de la limite d’¢lasticité lorsque la teneur en nickel augmente (jusqu’a 30 %),
conjointement a I’observation des caractéristiques de glissement mentionnées ci-dessus. Si
I’on ajoute a ce fait expérimental, que la forme du potentiel de Peierls est fonction de la
structure de cceur des dislocations, que le nickel modifie vraisemblablement la structure de
cceur des superdislocations et que le glissement de ces superdislocations est plus difficile en
présence de nickel, alors I’ensemble de ces résultats rend probable 1’hypothése d’une

augmentation de la contrainte de Peierls induite par le nickel.

Précisons cependant que, comme Brenner ef al. [159], nous n’avons pas observé de
décroissance marquée de la limité d’élasticité lorsque la température augmente entre 300 et
473 K environ, a teneur en nickel fixée. Il est alors probable qu’au-dela de la température
ambiante un autre mécanisme de déformation prenne le relais du régime de Peierls. Or, les
alliages FeAl ont la particularité de présenter une anomalie de la limite d’élasticité aux
températures intermédiaires. C’est la raison pour laquelle nous nous intéressons, dans la partie
qui suit, au mécanisme a 1’origine de 1’anomalie : il est vraisemblablement celui qui prend le

relais du régime de Peierls, dans le cadre de I’hypothese formulée dans cette section.

La question de la validit¢ de la contribution d’un durcissement lacunaire au
renforcement BT reste ouverte. En revanche, les théories classiques de DSS ne
permettent pas d’expliquer le durcissement dii au nickel. Malgré 1’absence de preuves
solides, I’hypothése d’un durcissement par augmentation de la contrainte de Peierls reste

donc la plus probable.
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V.2. Régime d’anomalie de la limite d’élasticité

V.2.1. Liens entre durcissement BT et anomalie

Le fait que nous ayons mesuré, a 200°C, une sensibilit¢ S nulle de la contrainte a la
vitesse de déformation sur les pseudo-plateaux et plateaux de contrainte (observés pour nos
alliages ternaires a 5 et 10 % at. Ni), constitue une preuve que le mécanisme de durcissement

BT (quel qu’il soit) ne contrdle plus la déformation : I’anomalie a pris le relais.

Pour autant, les contraintes issues de ces deux phénomeénes ne sont pas additives. En
effet dans le cadre des modéles d’anomalies de densité [118, 137, 140, 143, 191] et en ne
considérant que les mécanismes de multiplication et d’épuisement, 1’état stationnaire de la

densité de dislocations mobiles p, s’écrit :

Pm=0 < [M(G)EMlpnV(c)=0 < M=E (6q.V.14)

ou M est le facteur de multiplication de dislocations mobiles, E celui d’épuisement, et ou V
est la vitesse des dislocations. Pour simplifier, supposons que M est uniquement fonction de la
contrainte effective o, tandis que E I’est de la température T. Alors pour une température T
donnée il correspond une contrainte ¢~ bien définie. Celle-ci ne résulte pas de la superposition
du durcissement BT a I’anomalie. Dans le domaine d’anomalie, si la contrainte de Peierls
augmente (suite a I’addition de nickel par exemple), la vitesse des dislocations diminue et le
régime stationnaire est maintenu (€q.IV.14) par une augmentation de la densité de dislocation

mobiles : la contrainte effective est fixée par le mécanisme d’anomalie.

V.2.2. Modele de trainage de tubes de parois d’antiphase(APB) [97]

Il s’agit d’un mode¢le d’anomalie de densité pour lequel les mécanismes d’annihilation
et de remobilisation sont donc supposés négligeables au regard de la multiplication et de

I’épuisement. 11 est donc régi par la relation (éq.V.14)

Sur la base d’observations en MET in situ de trainées sombres laissées par les
superdislocations coins, Calonne [97] a émis I"hypothése de la formation de tubes d’APB par
montée de la superpartielle de téte non suivie par celle de queue. Cette montée se produit
consécutivement a 1’absorption de lacunes thermiques par la superpartielle de téte.

L’extension de I’APB géneére une contrainte de trainage o sur la dislocation <111>,
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od(X) = ye,x/b? (éq.V.15)

ou vy est I’énergie d’APB, b le vecteur de Burgers de la dislocation, x la distance parcourue par
la dislocation et ou ¢, est la concentration lacunaire. Comme celle-ci est fonction croissante de
la température (éq.V.l), o, augmente avec la température jusqu’a atteindre la contrainte
d’écoulement oy : la dislocation est alors bloquée (i.e. épuisée) Le taux d’épuisement est
inversement proportionnel au libre parcours moyen A des dislocations mobiles (i.e. A est la

distance parcourue avant le blocage définitif, donnée par (éq.V.15) quand o, = oy)

Par ailleurs, Calonne a observé des sources de Frank-Read ou a pdle simple et considére
alors une multiplication classique, fonction croissante de la contrainte effective. Ce modele
[97] suppose donc M et E réduits a des fonctions croissantes de la contrainte et de la
température, respectivement. Il conduit effectivement a une anomalie de la limite d’¢lasticité :
I’épuisement thermiquement activé est compens¢ par une intensification de la multiplication,
donc une augmentation de la contrainte. La sensibilit¢ S nulle dans le coeur de 1’anomalie

s’explique simplement a partir du fait que la relation (éq.V.14) est indépendante de py,.

Ce mod¢le constitue donc une approche intégrant les principales caractéristiques de la
déformation des alliages fer-aluminium dans ce domaine de température : il prend en compte

les lacunes thermiques, la spécificité du glissement des <111> et la sensibilité S nulle.

V.2.3. Effets du nickel

V.2.3.1. Au niveau macroscopique

Le fait que la limite d’élasticité soit contrdlée par 1’anomalie pour les températures
correspondant aux plateaux et pseudo-plateaux (S = 0) peut sembler mettre en défaut le
mod¢le de trainage de tubes d’APB [97] qui ne prévoit, dans sa forme actuelle, qu’une
augmentation de la contrainte lorsque la température augmente. Ce n’est qu’une apparence si
nous rappelons qu’une des hypothéses formulées par I’auteur de ce modele consiste a
supposer M uniquement dépendant de 6. Or, la concomitance d’une sensibilité S nulle et
d’un plateau suggére, pour que I’équation (€q.V.14) soit toujours valable, de modifier ce
modele [97] en considérant que M est aussi fonction de T et/ou que E est aussi fonction de .
Alors, si M dépend autant de T que E en dépend, un plateau peut apparaitre: une
augmentation de la contrainte n’est plus nécessaire pour intensifier la multiplication lorsque la

température augmente. Toutefois cette hypothése de double dépendance reste a €tre confirmée
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et les bases physiques a étre déterminées, afin d’intégrer analytiquement cette modification au

modéle.

A T’approche du pic d’anomalie pour les alliages étudiés et pour une température fixée,
nous avons de plus montré (cf. IIL.2.5.1.) une diminution de la sensibilité S due au nickel.
Conjointement, nous mesurons une augmentation de la limite d’élasticité. Ces résultats
constituent donc une preuve que le nickel influence les mécanismes générateurs de
I’anomalie. Le modele décrit plus haut (V.2.2) permet de rendre compte de ces faits

expérimentaux. En effet, si la remobilisation n’est plus négligée la relation (éq.V.14) devient :
Pm=0 < [M(c)-E(M]pm V(c)+Rp=0 (éq.V.16)

ou R est le facteur de remobilisation des dislocations sessiles et ps la densité de dislocations
sessiles. Or, dans le cadre des anomalies de densité [118, 144], une sensibilité S qui diminue
est le signe d’une remobilisation moins efficace des dislocations en phase d’épuisement : le
terme Rps diminue. Afin que I’état stationnaire soit maintenu a vitesse de déformation
constante (i.e. pm V(') = constante), il faut nécessairement que [M(o )-E(T)] augmente. A
température fixée, cela signifie que la multiplication doit s’intensifier : la contrainte

augmente. Ainsi, la tendance prédite par ce modele [97] est compatible avec nos observations.

V.2.3.2. A I’échelle des dislocations

Nous avons confirmé que 1’addition de nickel diminue la largeur de dissociation a basse
température. Supposons que 1’énergie d’APB ait la méme évolution en fonction de la
température dans les deux types d’alliages, ainsi le rapport entre la largeur de dissociation des
<111> dans I’alliage ternaire et celle dans ’alliage binaire sera conservé (cf. IV.2.2) Le
modele envisagé [97] permet d’intégrer cette modification de 1’énergie d’APB (par la
contrainte de trainage dans (éq.V.15)) et d’obtenir une variation de la limite d’élasticité
cohérente avec nos résultats expérimentaux. En effet, si y = (ub?)/(2nd) est I’énergie d’APB
avec 1 la contrainte de cisaillement, b la norme du vecteur de Burgers et d la distance
effective de dissociation, il vient que yni/Yoni = doni/dani = 1,6 (€q.IV.2), en considérant,
comme précédemment (V.1.1) que la variation du module de cisaillement par ajout de nickel
a peu d’effet dans les mécanismes mis en jeu ici. En supposant, sans information
supplémentaire, le facteur de multiplication M directement proportionnel & o', I’équation
(€éq.V.14) mene alors a une relation entre le libre parcours moyen A et la contrainte

d’écoulement oy :

A.c,=C" (éq.V.17)
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Or, A étant défini pour o, = 6y dans (éq.V.15), on obtient alors, a partir de (¢q.V.17) :
y/o,>=C  pour une concentration lacunaire fixée (€q.V.18)

Donc si I’énergie d’APB augmente d’un facteur 1,6, la contrainte d’écoulement augmentera
d’un facteur \/1? (éq.V.18), soit 1,26. Si nous comparons les limites d’¢lasticité, que nous
avons mesurées au cceur de 1’anomalie, pour FeAIB et FeAINi4B nous obtenons une valeur
moyenne d’environ 1,4. En considérant que la limite d’élasticité est peu différente de la
contrainte d’écoulement oy, nous pouvons conclure que les ordres de grandeurs sont tout a fait

compatibles.

Au bilan, nos résultats expérimentaux vont dans le sens d’une validation du modé¢le
d’anomalie de trainage de tubes d’APB [97]. En effet, il peut expliquer le plateau de
contrainte observé, via une modification de la formulation analytique de la multiplication
qui reste cependant a trouver. En outre, ce modele permet de prendre en compte les
observations d’augmentation de 1’énergie d’APB et de diminution de la sensibilité¢ S
(imputées au nickel) pour décrire le renforcement des alliages binaires par Ni pour les
températures correspondant respectivement au cceur de 1’anomalie (400-600°C) et a la
zone du pic (600-700°C)
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CONCLUSION

Nous avons caractéris€¢ certaines propriétés mécaniques d’alliages FegoxAlsNix (x
variant de 0 a 10 % at.) dopés ou non au bore, modéles ou semi-industriels. Leur
microstructure, a gros grains (alliages modeles) ou a grains fins (alliages semi-industriels), est
contrdlée par le mode d’¢laboration. Deux échelles d’investigation ont été employées pour

mener cette étude : I’échelle des essais mécaniques et celle de la structure de dislocations.

L’augmentation de la limite d’¢lasticité (Ro2) des alliages FeAl par addition de nickel
a été confirmée sur toute la gamme des températures étudiées. Les observations effectuées

montrent que des phénomeénes distincts sont a considérer selon la température de sollicitation.

Le fort durcissement basses températures (BT) di au nickel (34 MPa / %at. Ni,

~ 20-200°C) ne peut étre expliqué par les théories classiques de durcissement en solution

solide. Par ailleurs, les caractéristiques du glissement a température ambiante sont typiques de
celles des métaux cubiques centrés a basse température : de longues dislocations vis droites et
festonnées et de nombreux débris. Cela suggere que le durcissement observé pourrait résulter

d'une augmentation de la contrainte de Peierls. Toujours pour ce domaine de températures,

I’étude des alliages a grains fins a montré que le durcissement de type Hall et Petch s’ajoute

au renforcement BT di au nickel.

Dans la gamme de températures immeédiatement supérieure (~ 200-700°C), les alliages

FeAl présentent une anomalie de la limite d’¢lasticité. Pour les alliages contenant plus de

3.8 % at. de nickel ou pour les alliages a grains fins, nos résultats montrent que 1’anomalie est
toujours opérationnelle bien que Ry, ne soit pas fonction croissante de la température. De
plus, nos observations macroscopiques et microscopiques permettent de valider le modéle

d’anomalie dit « modele de trainage de tubes de parois d’antiphase » : pour les alliages

ternaires, il peut prendre en compte une sensibilité plus faible de la contrainte a la vitesse de

déformation et une largeur de dissociation des superdislocations inférieure.

Entre 700 et 800°C, des réactions entre les superdislocations ont été observées pour

FeAINi4B. De telles réactions conduisent a l'apparition des paires de dislocations a<100>
sessiles. Dans la bibliographie, il a précédemment été proposé que de telles réactions puissent
étre responsables du clivage dans les alliages FeAl et qu’elles doivent étre d’autant plus
favorisées que 1’énergic d’APB est ¢élevée. Cette énergie est en effet plus élevée dans
FeAINi4B que dans FeAIB et il a ét¢ montré que la tendance au clivage augmente

conjointement avec la teneur en nickel. A 950°C enfin, la persistance des superdislocations
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<111> en présence de nickel constitue une différence microstructurale supplémentaire par
rapport aux alliages binaires, pour lesquels il est bien établi que les <I111> sont absentes.
Cette différence est probablement une des origines de la meilleure tenue mécanique a ces

températures des alliages ternaires par rapport aux binaires.

Notre étude a montré que 1’effet renforgant consécutif a 1’ajout de 4 % at. Ni a 1’alliage
modele est qualitativement confirmé pour les alliages semi-industriels, a grains fins. Aussi,
les alliages ternaires offrent-ils la possibilité d’optimiser leur résistance mécanique en faisant
varier deux paramétres : la composition chimique et la microstructure. L’ajout de nickel a
donc ceci d’intéressant qu’il permet d’augmenter sensiblement Rgy. Cependant, cette
addition doit étre modérée dans la mesure ou le clivage est facilité si la teneur en nickel
augmente. Il faut aussi prendre garde au niveau de dopage en bore puisque nos observations
ont montré que la présence de nickel engendre une diminution de la limite de solubilité du
bore. Cette diminution peut notamment conduire a la précipitation de borures intergranulaires

néfastes pour la cohésion des joints de grains.

Plusieurs questions restent ouvertes a 1’issue de ce travail. Il serait intéressant de
comprendre le role des lacunes thermiques dans le durcissement basses températures et dans
les mécanismes responsables de 1’anomalie pour en permettre une meilleure quantification :
pour ce faire la détermination des grandeurs thermodynamique de formation des lacunes
thermiques est incontournable (dilatométrie, résistivité...) Il parait non moins nécessaire de
confirmer le lien entre 1’addition de nickel, la fragilité par clivage et les configurations a deux
brins. De ce point de vue, il pourrait étre pertinent de mener une étude de la déformation de
mono- et de bi-cristaux. Enfin, une quantification de la précipitation des borures pourrait

s’avérer utile pour préciser 1’influence du nickel sur la fragilité des alliages FeAlB.
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ANNEXE A.I

Détermination du plan de glissement d’une dislocation

Soient b et L, les vecteurs de Burgers et de ligne de la dislocation étudiée.

A partir de la détermination du vecteur ligne de la dislocation

Pour déterminer L, nous indexons, sur au moins deux plans de coupe différents (A et
Aj), les directions I:l et iz de la ligne de dislocation en projection sur A; et Aj,

respectivement. Soient Nl et NZ les normales aux plans A; et A,, respectivement. L est

donc nécessairement a 1’intersection des plans (Nl A il) et (Nz A 1:2 ), et est défini par :
L=(N;AL) A (NyALy)

Si L n’est pas colinéaire & b, alors la normale au plan de glissement (PG), notée NPG ,

est donnée par :

Npg =L Ab

Si le vecteur de ligne est colinéaire au vecteur de Burgers

La dislocation est donc vis sur la portion de ligne considérée et le plan de glissement ne
peut étre déterminé directement. Soit la dislocation présente, le long de sa ligne, un autr