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Introduction

Les verres métalliques sont des matériaux relativement récents - une quarantaine d’années tout
au plus - produits d’abord sous forme de rubans d’épaisseur environ 0,1 mm par trempe sur roue
(melt spinning puis depuis environ 20 ans sous forme massive, c’est-a-dire dont la plus petite
dimension est de l'ordre du centimetre. Ces matériaux présentent des caractéristiques uniques,
liées a leur structure amorphe, et font I'objet d’intenses recherches, aussi bien par des approches
théoriques gu’expérimentales. Un des sujets d’'intérét majeurs sont les propriétés mécaniques des
verres et notamment leur grande aptitude a la déformation a haute température.

L'objet de ce travail est d’étudier le mode de déformation dit homogéene de verres métalliques
massifs a base de zirconium. Ce mode de déformation est de toute premiere importance dans une
perspective de mise en forme des verres.

Ce mémoire est structuré en six chapitres principaux. Le premier chapitre est une étude biblio-
graphique du sujet. Le phénomeéne de transition vitreuse est tout d’abord introduit, ainsi que les
caractéristiques essentielles des systemes amorphisables. Puis les principaux résultats concernan
les propriétés mécaniques a basse et haute température sont exposeés. Le chapitre se poursuit pa
la présentation de trois modeles de déformation des verres métalliques, le modele de Spaepen des
volumes libres, I'approche d’Argon et le modéle des défauts quasi-ponctuels de Perez.

Le deuxieme chapitre présente les techniques expérimentales utilisées. Tout d’abord, les mé-
thodes de production des verres métalliques massifs a base de zirconium sont décrites, puis les
techniques de caractérisation, a savoir la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), la diffrac-
tion des rayons X et des neutrons et enfin la microscopie électronique en transmission. Les essais
meécaniques sont ensuite présentés. En premier lieu les essais de compression, qui permettent de
caractériser les propriétés élasto-plastiques des verres, puis le frottement intérieur et la vibration de
lame haute fréquence, qui permettent de caractériser les propriétés élastiques et anélastiques des
verres.

Le troisieme chapitre présente les résultats expérimentaux. On discute d’abord la stabilité ther-
mique des verres (détermination des températures caractéristiques, cinétique de cristallisation, na-
ture des phases cristallines, etc.). Puis sont introduits les résultats des essais de compression qui
sont discutés de fagcon préliminaire dans le cadre d’approches traditionnelles en terme de sensibilité
a la vitesse de déformation et de viscosite.
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Le quatrieme chapitre analyse les résultats des essais de compression en utilisant une loi de
comportement fondée sur une approche en "volume libre", ce qui permet une évaluation des vo-
lumes d’activation ainsi qu’une discussion plus poussée de la signification physique des paramétres
déduits. Sont principalement discutées les valeurs des volumes d’activation, d’énergie et d’entropie
d’activation. Cette étude sous I'angle des volumes libres se fait moyennant une hypothese qui est
'indépendance de la concentration des défauts d’écoulement vis a vis de la déformation.

Le cinquieéme chapitre explore la possibilité de déterminer ou d’approcher certains parametres
pour une loi de volume libre prenant en compte la variation du taux de défauts au cours de la dé-
formation. On analyse I'impact des différents coefficients du modele sur le niveau de contrainte
a I'état stationnaire en fonction de la vitesse de déformation puis on s’attache a évaluer les para-
metres adéquats pour décrire les résultats expérimentaux. Cette approche cependant ne peut rendre
compte des régimes transitoires des courbes contrainte-déformation. Pour ce faire, une prise en
compte de la composante élastique est ajoutée a I'approche du volume libre dans le chapitre six.

Le sixieme chapitre présente donc une modélisation élasto-viscoplastique des essais de com-
pression mais également d’essais de déformation-relaxation, ainsi qu’'une étude paramétrique. En-
fin, des mesures de frottement intérieur sont présentées et le modele est confronté a ce type d’essais,
ce qui tend a montrer les limites de cette approche pour ces conditions particulieres de déformation.



Chapitre 1

Etude bibliographique

1.1 Les verres metalliques

1.1.1 Généralités
Verre et cristal

La matiére condensée, a basse température, prend généralement a I'équilibre une structure
cristalline : les atomes sont périodiqguement organisés a grande distance et ils sont positionnés

(@) (b)

FiG. 1.1: Structure type d'un cristal (a) et d'un amorphe (b), analogie a deux dimensions dans
le cas de la silice (tiré de [Zachariasen 1932]).

sur les noeuds des mailles d’'un réseau cristallin et respectent la symétrie de translation. Ainsi,
connaissant la position des atomes dans la maille et les vecteurs de translation, on connait toutes
les informations concernant la structure du matériau : il y a une corrélation des positions a longue

1



2 CHAPITRE 1. ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE

distance (figure 1.1.a). Cette organisation structurale se manifeste par la présence de pics de Bragg
sur les spectres de diffraction.

Al'inverse, a I'état vitreux les positions atomiques ne sont corrélées qu’a courte distance, c’est
a dire sur des distances qui ne vont guére plus loin, en général, que quelques voisins (figure 1.1.b).
Les atomes sont plut6t positionnés comme des billes dans un sac. Le diagramme de diffraction de
ces matériaux ne présente, de ce fait, pas de pic de Bragg. A courte distance, toutefois, se manifeste
un ordre chimique local : la probabilité de présence d’'un atome a c6té d’'un autre atome dépend de
leur nature chimique.

La transition vitreuse : constatations expérimentales

La maniere habituelle de produire un verre, consiste a refroidir le matériau liquide suffisam-
ment rapidement pour que la cristallisation n’ait pas le temps de se produire. L'abaissement de
la température entraine une augmentation de la viscosité du liquide, qui résulte en un figeage du
liquide en verre.

liquide
liquide /

Etat vitreux

HouV

Cristal

T, T
Température

FiG. 1.2: Variation de I'enthalpie (H) ou du volume (V) en fonction de la température.

f

Il est possible de mesurer I'évolution d’'une variable thermodynamique pour suivre plus préci-
sément ce phénomeéne (par exemple, le volume spécifique ou I'enthalpie, cf. figure 1.2). La dimi-
nution de température entraine une diminution du volume spécifiqlig.(point de solidification
ou de fusionfneltingen anglais)) deux phénomeénes peuvent se produire : soit le liquide cristallise,
ce qui entraine une discontinuitd\(; ou AH;) dans la courbe volume spécifique (ou enthalpie)
en fonction de la température puis le solide cristallisé continue de se contracter, avec toutefois une
pente moindre que celle du liquide (environ 1/3), soit le liquide passe a I'état surfondu et la courbe
de refroidissement est continue. Dans ce deuxiéme cas, tout se passe comme si le systéme ignorait
la cristallisation et le volume spécifique continue de diminuer. A partir d’'une certaine température
Ty, la pente de la courbe commence a diminuer brutalement pour devenir voisine de celle du solide
cristallin. Ce coude dans la courbe de refoidissement sera appelé température de transition vitreuse.
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On voit donc qu'il N’y a pas de discontinuité en H (ou en V) au passage de la transition vitreuse, il
en va de méme pour la viscosité (cf. [Busch 2000]).

A pression constante, la température de transition vitreuse n’est pas constante mais varie avec
la vitesse de refroidissement : plus le refroidissement est rapide, plus la transition vitreuse a lieu a
haute température, comme un phénomeéne activé thermiquement.

Il est possible de détermin&g par des mesures de calorimétrie différentielle a balayage (DSC).
Classiquement, le thermogramme s’apparente a la figure 1.3. On peut alors distinguer trois points
caractéristiquesTg,, qui est le décrochement par rapport a la courbe de I'état vitiigyde point
d'inflexion etTg,, le point ol le matériau se raccorde au comportement du liquide surfondu.

<—— Exothermic (a.u.)

097 P
0,85 TQT e HTQS T™x —*
0,8 T T T T T
260 280 300 320 340 360 380
T(°C)

FiG. 1.3: Thermogramme type d’un verre métallique, tiré de [Van de Moortele et al. 2001].

D’un point de vue thermodynamique, le verre peut étre considéré comme un liquide dans lequel
I'arrangement configurationnel n’est plus capable d’atteindre son minimum d’énergie libre. La
transition vitreuse possede un caractere relaxationnel : I"accident" qui difiedt simplement
le résultat d'une égalité entre le temps de relaxation de la structure et celui de I'expérience : les
verres ne sont donc pas des états a I'équilibre thermodynamique, ce sont des états hors d’équilibre.
Pour les substances qui peuvent étre surfondues, les propriétés du liquide surfondu sont dans la
continuité du liquide stable (c’est a dire du liquid& & Ty,).

Notion de température fictive

Les propriétés du verre ne peuvent pas étre décrites par I'usage des variables thermodyna-
miques classiques : il est nécessaire d’'inclure des parametres supplémentaires qui peuvent carac-
tériser I'état de configuration (le degré d’ordre) du liquide au moment ou il a été figé. La représen-
tation la plus simple est d'utiliser un seul parametre supplémentaire z.

Considérons la variation de volume d’'un systeme idéal en fonction de la température (T) a
pression constante. [AB] représente (cf. figure 1.4) la courbe d’équilibre d’un verre stabilisé, c’est
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Volume

1 T, T, Temperature
FI1G. 1.4: Définition des températures fictives, tiré de [Zarzicky 1991].

a dire celle gu’on obtiendrait pour des expériences de durée illimitée (la cristallisation étant ex-
clue). Considérons trois points sur cette courbe, a, b et ¢ pour lesquels les degrés d’ordre sont
respectivemert;, z, etzz. Pour une expérience réalisée dans un intervalle de temps limité (vitesse
de refroidissement plus grande), le liquide suit le chemin Bbb’, la rupture au point b représente
la transition vitreuse a la températufg Pour une expérience dans un intervalle de temps plus
court, le chemin sera celui des points Bcc’ et la transition vitreuse se produira en ¢ correspondant
a la températurds. Les points a, m et n représentent les états vitreux a la tempématagant
respectivement les degrés d’ordiez, etzz. Dans le domaine de I'état vitreux (a gauche de [AB]),

des changements de température rapides déplacent le point décrivant I'état du systeme suivant des
droites z = constante paralélles a aa’ ou bb’. Sur la ligne [AB] ou a sa droite, I'état du systeme peut
étre modifié de facon réversible.

Le parametre z peut étre pris égal a la température d’équilibre du liquide au moment du re-
froidissement correspondant dy idéal sur chaque courbe de la figure 1.4. Ce parametre confi-
gurationnel sera appelé "température fictive" du systeme. Les verres de la figure 1.4 auront donc
respectivement les températures ficfiyeT, et Ta.

Volume libre
Le volume librex d'un verre se définit comme le volume en excés par rapport a I'état compact :

V-V*
X=—
ouV est le volume du verre &* le volume de I'état compact. Comme on peut le voir sur la figure
1.4, le volume d’un verre, et donc son volume libre, évolue comme sa température fictive : il y a
équivalence directe entre les deux.

Les formulations ci-dessus permettent une explication des anomalies des quantités V et H ob-
servées dans les verres soumis a un réchauffage. Considérons trois verres formeés a trois vitesses de
refroidissement); < U, < Uz et réchauffés a la vitesse intermédidike(cf. figure 1.5). Le verre

(1.1)
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2, ayant une température fictie et réchauffé a la méme vitesse que lors de son élaboration, est
constamment a I'équilibre et montrera une transition vitreugg=aT,. Le verre 1 a la température
fictive la plus basseTf) et tendra & augmenter sa température de configuration lors du réchauffe-
ment avant de rejoindre la courbe d’équilibre conduisant a une pente plus importante. Le verre 3,
avant d'atteindre la courbe d’équilibre, essayera tout d’abord d’abaisser sa températuréfictive
qui est trop élevée, produisant le minimum visible sur la figure 1.5.a.

-
=/

Volume (or enthalpy)

Coeflicient of expansion
(or specific heat)

RN R ARy
1, T, T, Temperature T, T, T, Temperature

@) (b)

FiG. 1.5: Comportement de verres ayant des températures fictives différentes : (a) volume ou
enthalpie, (b) coefficient de dilatation ou chaleur spécifique. La surface hachurée correspond
a l'intervalle de transformation. Tiré de [Zarzicky 1991].

Le méme phénomene se produira pour les quardi{gsefficient de dilatation) &, (capacite
calorifique) (figure 1.5.b). Le verre 2 manifestera une courbe de réchauffage identique a celle du
refroidissement, alors que le verre 1 fera apparaitre un maximum et le verre 3 un minimum.

1.1.2 Larelaxation structurale

Lorsqu’un verre est maintenu a une tempéralureTg, il présente le phénoméne de relaxation
structurale. Le verre subit des réarrangements atomiques tendant a rapprocher la température fictive
Ts de la température de traitement isotherme. Ainsi, la densité du verre va tendre a augmenter.
Russew et Sommer ([Russew and Sommer 2003]), ont montré que dans le cas de verres base Pd,
cette variation de densité peut atteindre environ 0,2 %. Cette variation de densité a été confirmée
par des mesures de temps de vie de positrons @#s8ron Annihilation Spectroscopgur des
nuances base Zr ([Suh and Dauskardt 2003],[Nagel et al. 1998]). La relaxation structurale peut
étre suivie par des expériences de diffraction des rayons X ([Mao et al. 1995]) qui manifestent
I'existence de deux mécanismes associés a la relaxation structurale : des mouvements atomiques
radiaux qui tendent a augmenter la densité du veamo{ogical short-range orderingu TSRO)
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et des mouvements locaux qui augmentent I'ordre chimique a courte distamari¢al short-

range orderingou CSRO) mais laissent inchangée la densité (voir aussi [Taub and Spaepen 1980]).
L'augmentation de densité est accompagnée d’une augmentation de module d’Young ([Koebrugge
et al. 1992]) qui peut atteindre 10 % dans le cas de rubans amorphes base Pd.

La relaxation structurale entraine une variation de I'enthalpie associée a la transition vitreuse
mesurée par DSC, directement proportionnelle a la variation de densité :

(AH) vy = KAvg (1.2)

ou (AH)+y est la variation d’enthalpie &vs la variation de densité - ou de volume libre - dues

a la relaxation structurale. Slipenyuk et Eckert ([Slipenyuk and Eckert 2004]) trouvent pour K,
dans le cas d'un alliage ggCuzpAl10Nis, environ 552 kJ/mol (cf. figure 1.6). Cette valeur de K

peut étre interprétée comme I'énergie de formation d’'un défaut de type "lacunaire” (c’est a dire
d’un trou de taille environ égale a la taille moyenne d’'un atome) dans le verre, ce qui lui confere
une valeur environ 2,5 fois supérieure a celle trouvée dans le zirconium cristallisé. Les auteurs
soulignent que dans un cristal, une lacune possede en général un volume environ égal a la moitié
du volume atomique en raison de la relaxation élastique du réseau autour de la lacune, ce qui
pourrait expliquer I'essentiel de ces différences d’énergie.

AH (J/g)
Fic. 1.6: Corrélation entre les variation de volume libre et d’enthalpie pour un verre
Zr55CugpAl 10Nis, tiré de [Slipenyuk and Eckert 2004].

L'effet de la relaxation sur la cristallisation est complexe. En effet, elle peut d’une part ralentir
la cristallisation en diminuant les coefficients de diffusion, ainsi Zumkley et al. ([Zumkley et al.
2001]) ont constaté une forte diminution des coefficients de diffusion du fer et du bore dans un verre
base Zr sous l'effet de la relaxation structurale ; elle peut d’autre part favoriser la cristallisation en
raison de la mise en ordre chimique qui lui est associée.
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1.1.3 Ladiffusion dans les verres métalliques

Les matériaux cristallins possedent deux modes principaux de diffusion : la diffusion par méca-
nisme lacunaire, qui se produit pour les atomes situés sur les sites du réseau, ou bien par diffusion
interstitielle, dans ce cas de petits atomes situés entre les sites du réseau cristallin peuvent migrer
par saut entre les atomes du réseau. Dans le cas des amorphes, la situation est moins nette, en
raison de I'absence de réseau cristallin.

Expérimentalement, en ce qui concerne les verres métalliques, on constate un changement
de pente dans le régime de diffusion lors du passage de la transition vitreuse. La figure 1.7 pré-
sente I'évolution du coefficient de diffusion du Be dans deux verres massifs. Dans les deux cas, le
changement de pente a lieu a la température de transition vitreuse et résulte en une moins grande
dépendance du coefficient de diffusion a la température a I'état vitreux, le coefficient de diffusion
devenant ainsi plus élevé que ce que prédirait I'extrapolation des valeurs du liquide surfondu.

T(K)
700 650 600 550 500
10 T v T J T
. e 7r,.Ti..Cu Ni,Be,,,

10 F ] & 7r, . Ti,Cup; N Bey, o
= SN
r-]‘u?‘ 1y

B

el
Clé 10 F

107 F H =

SLS =—— i—= 55§ s 4
IO—.‘.I I L L L ! " :

1.4 1:5 1.6 1.7 1.8 1.9 2.0
1000/T (K™

FIG. 1.7: Evolution expérimentale (points) du coefficient de diffusion du Be dans deux verres
massifs : le changement de régime se fait a la température de transition vitreuse dans les deux
cas, tiré de [Geyer et al. 1996].

Geyer et al. ([Geyer et al. 1996]) proposent de décrire I'évolution de la pente par I'apparition
d’'un phénomene coopératif dans la diffusion du Be lorsque le matériau passe de I'état amorphe
a I'état liquide surfondu. La prise en compte de ce comportement collectif se fait par I'introduc-
tion d’un terme entropique, ce qui permet alors de décrire 'ensemble des résultats expérimentaux
a partir d’'une seule enthalpie d’activation et un changement de la valeur du terme entropique au
passage de la transition vitreuse. Des mesures de résonance magnétique nucléaire ([Tang et al.
1998]) tendent a montrer que la diffusion du beryllium dans les verres Vitrelloy 1 et 4 se fait via
un mécanisme impliquant la réorganisation de plusieurs atomes, dans les zones a forte concentra-
tion de volume libre. lls rapprochent le terme entropique du terme de volume libre proposé par
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Spaepen ([Spaepen 1977]) qui s’éeo'(p(—yv*/vf). Greer ([Greer 1999]) souligne qu’en ce qui
concerne le Be dans un verre4Z5Ti138Cu25NijoBeys s, il semble qu'il y ait un changement de
mécanisme de diffusion lors du passage de la transition vitreuse. Au-dessus de la transition vi-
treuse (liquide surfondu) la diffusion s’effectuerait par des mécanismes collectifs, et en dessous de
la température de transition vitreuse, le beryllium diffuserait essentiellement par I'intermédiaire de
site de volume libre analogue a des lacunes. Faupel et al. ([Faupel et al. 1990]) par des mesures
de coefficient de diffusion en fonction de la pression et par mesure de I'effet d’'isotopie arrivent
a la conclusion que pour un verre métallique relaxé le mécanisme de diffusion n’est pas da a des
défauts de type lacunaire et doit impliquer 10 a 30 atomes. Toutefois, ils notent que la diffusion
dans les verres métalliques est accélérée par I'irradiation du matériau (connue pour produire des
lacunes dans les matériaux cristallins) (cf. [Averback and Hahn 1988]) et que la formation de vides
type Kirkendall a été observée lors d’expériences d’interdiffusion de verres métalliques non re-
laxés ([Schroder et al. 1985]). Ainsi, il semble qu’a I'état amorphe, la diffusion - au moins pour
les petits atomes - soit assurée par un mécanisme impliquant des "lacunes”, c’est-a-dire des zones
ou une fluctuation de volume libre a une taille supérieure a celle de I'atome diffusant, et que la
relaxation conduise a un changement de mécanisme, lequel deviendrait de nature essentiellement
coopérative, comme dans la zone de liquide surfondu ([Réatzke et al. 1992],[Tang et al. 1999]). La
dynamigue moléculaire (cf. [Teichler 1997]) a montré que deux mécanismes de diffusion peuvent
exister, en fonction de la composition, pour un verre binaire Cu-Zr. Pour les alliages pauvres en
Zr, la diffusion se produirait essentiellement par des processus coopératifs faisant intervenir des
chaines ou des anneaux d’atomes (cf. aussi [Wenwer et al. 1997]) et pour une composition élevée
en Zr la diffusion se fairait davantage par sauts atomiques individuels.

Enfin, a priori, on s’attendrait a ce que la relation de Stokes-Einstein (c’est ajbire cste,
oun est la viscosité et D le coefficient de difusion) soit respectée dans le cas des verres. Toutefois,
il semble qu’expérimentalement (cf. [van den Beukel 1988] et [Duine et al. 1993]) ce soit plutbt la
relationnD? = cste qui soit observée par ces matériaux, méme si cette relation est un peu délicate a
établir. Duine et al. constatent méme une rupture de la relgfidn= cste pour un matériau relaxé,
faisant disparaitre, apparemment, toute corrélation entre diffusion et viscosité, ce qui pourrait étre
attriué au changement de mécanisme de la diffusion lors de la relaxation structurale.

1.1.4 La cristallisation des verres métalliques

Les verres sont des matériaux hors d’équilibre et vont donc avoir tendance a cristalliser par
traitement thermique.

La théorie classique de la germination décrit la cristallisation d’'un matériau en deux étapes :
nucléation des germes cristallins puis croissance de ces germes. La fraction volumique cristallisée
s’écrit alors :
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Xe(t) = ;V—: /o ) [ /T tg(t’)dt’rdr (1.3)

ouVj est le volume de I'échantillot(T) le taux de germination dépendant du tenygs) la vitesse
de croissance linéaire dépendant du temps. En supposant que le volume se transforme de maniére
homogene, la prise en compte du chevauchement des zones cristallisées conduit finalement a :

X(t) = 1 —exp(—xe(t)) (1.4)

ou x(t) est la vraie fraction volumique cristallisée. Cette loi est du type Johnson-Mehl-Avrami
(IMA) :

x(t) = 1— exp[— (kt)" (1.5)

ou k contient les termes cinétiques et n, I'exposant d’Avrami, donne des informations sur la di-
mensionnalité de la transformation, qu’elle soit contrélée par la propagation d’'une interface ou par
la diffusion. Si le taux de nucléation dépend du temmps, m+ 1, ou m est la dimensionnalité de

la transformation de phase pour une croissance d’interface et la moitié de la dimensionnalité pour
un mécanisme diffusionnel. Classiquement, la plus grande valeur attendue de n est 4, pour une
croissance interfaciale a géométrie sphérique et dont la nucléation se fait a vitesse constante (cf.
tableau 1.1 pour la liste des exposants d’Avrami "classiques”).

Croissance| géométrie nucléation \ n
Interfaciale plane rapidement épuisée 1
Interfaciale | cylindrique | rapidement épuisége 2
3
4

Interfaciale | sphérique | rapidement épuisé
Interfaciale | sphérique | a taux constant
par diffusion plane rapidement épuisée0,5
par diffusion| cylindrique | rapidement épuisége 1
par diffusion| sphérique | rapidement épuiséel,5
par diffusion| sphérique| ataux constant | 2,5

TAB. 1.1: Valeurs de I'exposant d’Avrami en fonction des modes de croissance.

Toutefois, dans le cas des verres, on peut trouver des exposants d’Avrami plus grands que
4 (cf. [Pradell et al. 1998]). [Kelton 1993] et [Pradell et al. 1998], par exemple, discutent les
limites de I'approche JMA et proposent d’améliorer ce modeéle, que ce soit, respectivement, par
une modélisation numeérique type dynamique d’amas ou par une prise en compte de la variation du
taux de nucléation et de croissance.

Une autre approche consiste a considérer I'exposant d’Avrami local, défini par :
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dIn[—In(1—x)]
") = = gint—1
ou x est la fraction cristallisée, t le tempstain temps d’incubation. Cf. par exemple [Gao et al.
2003]. Classiquement, dans ce cas-la, on obtient des résultats du type de la figure 1.8, qui présente
I'évolution de I'exposant d’Avrami local en fonction de la fraction cristallisée, déduit des mesures
de DSC.

(1.6)

Zr Al NI

g 460°C 4T0°C i &

Local Avrami axpa., nix)

: T 500°C
> | aso'c
440 dz

| |
i} 20 a0 =) &l W
Crystallized volums fraction, %

FiG. 1.8: Evolution du coefficient d’Avrami local en fonction de la fraction cristallisée pour
différentes températures d’'isotherme, tiré de [Gao et al. 2003].

La variation de I'exposant d’Avrami s’explique alors en terme de changement du mécanisme
influent : le début de la cristallisation (figure 1.8) se ferait par un mécanisme de nucléation crois-
sance unidimensionnel puis graduellement deviendrait de plus en plus tridimensionnel. Toutefois,
l'interprétation des valeurs de n trés élevées reste délicate.

Wang et al. ([Wang et al. 2003a]) ont étudié I'impact de la vitesse de trempe sur la cristallisation
des verres métalliques. lls trouvent que la cinétique de cristallisation n’est pas influencée par ce
facteur, en revanche le coefficient d’Avrami local est trés influencé, passant par un extremum, ainsi
gue I'énergie d’activation apparente. Wang et al ([Wang et al. 1999]) ont montré que la pression
peut accélérer fortement la nanocristallisation pour des pressions de 'ordre de 4 GPa au moins,
et favorise la formation de matériaux nanocristallisés, empéchant la croissance de gros grains et
peut méme sélectionner les phases qui apparaissent. Wei et al. ([Wei et al. 1998]) ont montré
gue la morphologie des cristaux formés dépend de la température : pour un matériau cristallisé
dans la zone de liquide surfondu, la cristallisation se fait sous forme dendritique, alors qu’une
cristallisation ayant lieu depuis I'état amorphe donne lieu a I'apparition de cristaux sphériques. En
outre, I'énergie d’activation de la cristallisation est plus élevée si le processus se défouléa

En regle générale, les cristaux formeés sont de petite taille, ainsi dans des nuances base Zr
des cristaux de taille inférieure a 10 nm ont été observés, certaines compositions conduisant a
I'apparition d’'une phase quasicristalline (cf. [Van de Moortele 2002]).
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1.1.5 Les verres métalliques massifs

Les verres métalliques fabriqués a partir de I'état fondu par trempe rapide ont été découverts
en 1960 [Klement et al. 1960]. En raison de leur haute vitesse critique de tra6fpei0° K/s),
seuls, des rubans d’'une épaisseur maximale d’environ 0,1 mm ont pu tout d’abord étre élaborés.

Plus récemment, on a découvert que certains alliages amorphes pouvaient étre élaborés avec
des vitesses critiques inférieures & K0s, dans les systémes Pd-Ni-P ([Bagley and DiSalvo 1973])
et Pd-Cu-Si ([Chen 1974]) pour lesquels des diametres critiques de 0,3 et 3 mm, respectivement,
par trempe a eau ont pu étre obtenus. A partir de 'année 1988, un nombre croissant de systemes
amorphisables sous forme massive a été découvert. Tout d'abord dans les systémes base Mg ([In-
oue et al. 1988]) puis base Zr ([Inoue et al. 1990], [Peker and Johnson 1993]), base Fe ([Inoue
et al. 1997c]), base Co ([Inoue et al. 1998]), etc. Pour un systéme Pd-Ni-Cu-P I'épaisseur maxi-
male vitrifiable est de 72 mm ([Inoue et al. 1997b]). Pour les systémes base Zr, entre 25 et 30 mm
selon leur composition ([Inoue and Zhang 1995], [Johnson 1996]). Pour ces derniers systemes, les
vitesses critiques de trempe sont de I'ordre de 0,1 K/s

Les regles permettant de repousser la cristallisation, donc d’obtenir une grande aptitude au for-
mage, suivent principalement deux criteres : suppression de la germination en augmentant I'énergie
d’interface liquide-solide et suppression de la croissance cristalline en rendant difficile les réar-
rangements a longue distance (diffusion) des atomes. Les alliages amorphes dotés d’'une grande
aptitude a la vitrification (GFAGlass Forming Ability obéissent a des régles semi-empiriques (cf.
par exemple [Inoue 2000] pour une revue) :

1. plusieurs composants (au moins 3 et trés souvent 5) sont requis.
2. difféerence de taille atomique d’au moins 12 % entre les constituants principaux.

3. eutectiques profonds dans les diagrammes de phase des alliages afin de freiner les mouve-
ments atomiques.

4. énergie de mélange négative entre les principaux éléments.

Les verres formés selon ces regles possededfTun- Tx — Ty important (oUTx est la tem-
pérature de début de cristallisationTgtla température de transition vitreuse), ce qui va autoriser
I'étude des propriétés mécaniques a chaud.

La capacité d’'un systeme a former un amorphe massif est extrémement sensible a la com-
position. Par exemple, dans un systéeme ZrTiAIHfCuNi, une variation de composition de 2 % en
aluminium peut empécher la formation de I'amorphe (figure 1.9) (cf. par exemple [Soubeyroux
et al. 2001], [Soubeyroux and Claret 2001a)).
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Fic. 1.9: Amorphisabilité en fonction de la composition en titane et en aluminium pour le
systeme Zgs_x_y TixAlyCpoNig3 : de faibles variations de composition peuvent rendre l'al-
liage facilement amorphisable ou au contraire impossible a produire sous forme massive, tiré
de [Soubeyroux and Claret 2001a].
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1.2 Propriétés mécaniques des verres métalliques : caractéris-
tisation expérimentale

1.2.1 Introduction

A température ambiante, les verres métalliques présentent des contraintes a rupture trés élevées
(jusqu’'a plus de 2 GPa pour les verres base Zr) associées a des déformations élastiques particu-
lierement importantes (plus de 3 %). Macroscopiquement, ils montrent un comportement fragile
(rupture sans déformation plastique préalable) mais on reléve la présence de bandes de cisaille-
ment, caractéristiques d’une activité plastique locale : ainsi, ce mode de déformation est appelé
mode hétérogene.

A haute temperaturel (> 0,8Ty) le matériau peut suivre un mode homogene de déformation,
pour lequel les bandes de cisaillement disparaissent totalement, et tout le matériau participe a la
deformation. Le verre peut subir dans ce mode la des déformations allant jusqu’a plus de 10 000
% en traction ([Inoue et al. 1997a]).

Dans ce chapitre, nous présentons d’abord les faits expérimentaux concernant le mode hétéro-
gene, puis le mode homogene. Nous nous intéressons ensuite a la rupture des verres métalliques
massifs. Enfin, nous abordons la cristallisation des verre métalliques et ses effets sur leurs proprié-
tés mécaniques.
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FiG. 1.10: Courbes contrainte-déformation a) effet de la température (on voit aussi I'apparition
d’'oscillations de la contrainte pour les plus hautes vitesses de déformation), tiré de [Lu et al.
2003], b) effet de la vitesse de déformation, tiré de [Johnson et al. 2002].

1.2.2 Deéformation hétérogene des verres métalliques
Geénéralités

Le mode hétérogene est caractérisé par la présence de bandes de cisaillement inclinées d’en-
viron 45 par rapport a I'axe de traction ou de compression [Pampillo 1975]. Dans ce mode, le
matériau ne présente qu’une faible aptitude a la déformation totale : de I'ordre de quelques %
seulement. Toutefois, pour un verre de composition Zr-Ta-Cu-Ni-Al, Xing et al. [Xing et al. 2001]
ont pu observer un comportement élastique-plastique allant jusqu’a 7 % de déformation totale. Cela
semble dd, pour ce matériau, a la forte tendance des bandes de cisaillement a réaliser des branche-
ments entre bandes. Le méme phénomene a pu étre observé dans le systéme Zr-Ti-Cu-Ni-Al-Ga
[Uriarte-Mentec 2002]. Yokoyama et al. [Yokoyama et al. 2001] ont constaté que le laminage a
froid d’'un verre métallique entraine 'augmentation simultanée de la déformation plastique a rup-
ture et de I'énergie absorbée lors d’'un essai Charpy.

Structure des bandes

La structure du verre dans les bandes de cisaillement est modifiée par rapport a celle du mateé-
riau de base. La déformation agit de maniére a diminuer I'ordre chimique dans la bande ([Pampillo
1972]), qui peut étre restauré par un traitement de relaxation. Si I'on redéforme le matériau apres
polissage des faces, les bandes de cisaillement réapparaissent au méme endroit : le matériau su-
bit un adoucissement rémanent tant qu’un traitement de relaxation n’a pas été effectué ([Chen
1973], [Pampillo and Chen 1974], [Polk and Turnbull 1972], [Spaepen 1977]). L'apparition et la
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propagation des bandes de cisaillement sont associées, dans la partie plastique d’'une courbe de
compression uniaxiale, a des chutes brutales de la contrainte et a une déformation trés rapide du
matériau ([Wright et al. 2001]). L'adoucissement des bandes semble pouvoir s’expliquer par une
diminution locale de la densité du verre causée par la déformation. Des observations en microsco-
pie électronique ([Donovan and Stobbs 1981]) ont en effet montré une diminution de la densité
de l'ordre de 10 % dans les bandes. Récemment ([Li et al. 2002a], [Li et al. 2002b]) des zones de
faible densité d’environ 1 nm de diameétre et de concentration approximativement égale a 1 pour
100nn? ont été mises en évidence dans les bandes de cisaillement mais pas dans le matériau non
déforme.

Un autre argument fort en faveur d’un adoucissement dans les bandes de cisaillement est le fa-
ciés de rupture des verres métalliques. En effet, & température ambiante, les verres métalliques pos-
sedent des faciés de rupture trés caractéristiques, ramifiés en veines ([Pampillo and Reimschuessel
1974]). Un facies type est présenté sur la figure 1.11.

Fic. 1.11: Faciés type d’'une rupture en compression a faible vitesse de déformation, tiré de
[Mukai et al. 2002].

L'origine de ces veines est généralement attribuée a des instabilités de type Saffman-Taylor
(cf. [Spaepen 1975]) (cette instabilité correspond a une digitation due a la propagation d’un fluide
de faible viscosité dans un liquide plus visqueux). Localement, dans la bande de cisaillement, le
matériau subit un adoucissement. La rupture peut alors étre assimilée a I'écartement rapide de deux
surfaces planes entre lesquelles se trouve une couche de fluide de plus faible densité et donc de
relativement faible viscosité. Dans ces conditions, des instabilités peuvent se propager avec des
longueurs d’ondes au moins égales a :

"
Ao = 2nyif (1.7)

On

ouy est la tension de surface de la couche fluidd,épaisseur de I'échantillon @tﬁ la contrainte



1.2. PROPRIETES MECANIQUES 15

a rupture normale au plan de cisaillement. Ce formalisme est issu de la modélisation de la propaga-
tion d’un fluide dans un autre par Mullins et Sekerka ([Mullins and Sekerka 1964]). S’il semble peu
probable que I'élévation de température dans les bandes de cisaillement puisse étre responsable de
cette baisse de viscosite, la situation parait différente dans le cas de la rupture. En effet, lors de sa
rupture, un verre émet de la lumiére (cf. figure 1.12). Gilbert et al. ([Gilbert et al. 1999]) ont réa-
lisé des mesures d’émission lumineuse pendant des essais Charpy. En atmosphere ambiante, leurs
mesures spectroscopiques révelent un rayonnement de corps noir d’'une température de 3175 K
environ. En atmosphére d’azote, le spectre est décalé vers le rouge et témoigne d’une température
de corps noir d’environ 1400 K. Les surfaces de rupture des deux types d’essais (dans I'air ou
dans l'azote) présentent des traces de matériau fondu, manifestant I'intense échauffement durant
la rupture. La température plus élevée pour la rupture dans l'air s’expliquerait par la pyrolyse du
matériau fraichement exposé.

FiG. 1.12: Emission lumineuse au cours d’'un essai Charpy sur un verre massif de composition
Zr412Ti138CU25Ni10Bex2 5, tiré de [Gilbert et al. 1999].

Critere de plasticité des verres métalliques

Les criteres de plasticité peuvent donner de précieux renseignements sur les mécanismes de
déformation intervenant dans les matériaux. Donovan ([Donovan 1989]) a entrepris d’établir le
critéere de plasticité d’'un verre métalligue massif base Pd et a établi que le meilleur semble étre
le critere de Mohr-Coulombt, = kg — aop, ouTc est la contrainte de cisaillement critiqum, la
contrainte normale au plan de cisaillemenkget a sont deux constantes reliées a I'énergie de
liaison entre les défauts d’écoulemeky)(ainsi qu’a la taille et I'énergie de liaison de ces mémes
défauts ¢). Ce critére est utilisé pour les roches et les polyméres. Il observe que la trés haute
limite élastique de ces matériaux ne plaide pas en faveur d’'un mécanisme de déformation basé
sur les dislocations mais plutét d’'un contréle par les liaisons interatomiques. Des expériences sous
pression hydrostatique ([Lewandowski and Lowhaphandu 2002]) menées sur des verres base Zr
ont montré une dépendance de I'angle de rupture a la pression, et aucune dépendance apparente &
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la pression hydrostatique des contraintes d’écoulement, que ce soit en traction ou en compression.
La dépendance a la contrainte normale au plan de cisaillement ne semble pas liée a une dépendance
a la pression hydrostatique. Il n’a toutefois pas encore été possible de mener des expériences sous
des pressions hydrostatiques de I'ordre de grandeur de la limite élastique, pressions nécessaires
pour observer une possible dépendance du critere de plasticité a ce parametre.

@) (b)

FiG. 1.13: Facies de rupture a faible vitesse de déformation pour unZeg@upAl1gNigTis

a) en compression b) en traction, tiré de [Zhang et al. 2003]. On observe en traction I'apparition
de zones circulaires au sein desquelles se développent les structures en veines observées en
compression.

La rupture porte elle aussi la trace du critere de plasticité. Les faciés (cf. figure 1.13), les angles
et les contraintes de rupture varient selon le mode de sollicitation ([Zhang et al. 2003]). En com-
pression, I'angle de rupture est plus faible qu’en traction (Zhang et al. trouvent respectivefnent 43
et 54 pour un verre ZggCuroAl 19NigTi3), la contrainte a rupture vaut alors 1,69 GPa en compres-
sion et 1,58 GPa en traction. La difference d’angle de rupture plaide en faveur d’un critére type
Mohr-Coulomb (comme suggéré dans [Donovan 1989]) : les déviations par rapport a I'angle de
cisaillement pur (49 s’expliqueraient - dans les deux cas - par un effet combiné des contraintes
normales et de cisaillement sur le plan de rupture. En outre, les facies de rupture se révelent diffé-
rents. En traction (figure 1.13.b), le faciés est une combinaison de structures radiales - circulaires
- au sein desquelles se sont développées des structures en veines. Les auteurs considerent que I:
rupture en traction s’initie par des cavités circulaires analogues a des cupules dans les matériaux
cristallins, cavités initiées par la contrainte normale de traction, et qui se propagent en développant
une structure en veines. En compression (figure 1.13.a), la rupture serait essentiellement controlée
par le cisaillement.
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Transition du mode hétérogene au mode homogene

La transition du mode homogéne au mode hétérogene a été notamment étudiée par Neuhauser
et Stossel [Neuhéuser and Stossel 1985], par des expériences de flexion qui ont mis en évidence
une activation thermique du phénomeéne : pour une température élevée ou une vitesse de déforma-
tion plus faible, le matériau se déforme de maniere homogéne, dans le cas contraire de maniéere
inhomogeéne. Par exemple, pour un verre de compositigsNtgB2o, I'€nergie d’activation de la
transition homogene / hétérogene vaut environ 0,32 eV (cf. figure 1.14, qui présente la variation de
la vitesse de déformation critique en fonction de la température).
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FiG. 1.14: Transition du mode homogene au mode hétérogene en fonction de la température
et de la vitesse de déformation, tiré de [Neuhauser and Stossel 1985].

1.2.3 Deéformation homogene des verres métalliques

Le mode homogene se caractérise par une trés grande ductilité et 'absence de bandes de
cisaillement : 'ensemble du matériau participe a la déformation. Nous allons dans un premier
temps présenter les principaux résultats concernant la viscosité des verres métalliques puis, dans
un deuxiéme temps, les régimes transitoimae(shoots, undershoogs oscillations. La troisieme
partie portera sur les effets que la déformation plastique peut avoir sur différentes propriétés phy-
siques des verres métalliques, la quatrieme partie traitera des propriétés anélastiques et enfin seront
abordées les relations entre cristallisation et déformation.

Régime stationnaire

La viscosité d’un matériau se définit comme sa résistance a I'écoulement. Elle est le rapport de
la contrainte de cisaillement a la vitesse de cisaillement (elle s’ageit \1/ ouT est la contrainte
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de cisaillement ef la vitesse de cisaillemen}.
Lors du chauffage d’un verre, on assiste a une diminution progressive de sa viscosité (cf. figure

1.15). Cette dépendance est généralement bien décrite par une loi de Vogel-Fulcher-Tammann
(VFT), qui s’écrit :

B D*To
n —noexp<T_To> (1.8)

ou D* est le parameétre de fragilité du verre. Un verre fort posséde un indice de fragilité élevé
(environ 150 pour la silice pure) et correspond a des verres dont la viscosité varie lentement pendant
le refroidissement ce qui permet une mise en forme aisée du matériau par les verriers.
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FiG. 1.15: Variation de la viscosité pour les verres métalliques Vitrelloy 1 et 4 en fonction

deTy/T, comparée a d'autres types de verres (minéraux ou organiques), tiré de [Busch et al.
1998].

La viscosité des verres métalliques peut aussi étre évaluée, a température constante, en fonction
de la contrainte ou de la vitesse de déformation. Il est connu que de telles mesures (cf. par exemple
[Lu et al. 2003], [Kato et al. 1998]) font apparaitre une transition d’'un comportement newtonien
a un comportement non-newtonien du verre (cf. figure 1.16.a et c), c’est a dire que la viscosité du
matériau dépend de la contrainte - ou de la vitesse de déformation. A faible vitesse de déformation,
la viscosité est indépendante de la vitesse de déformation : c’est le domaine newtonien, et lorsque
la vitesse de déformation augmente suffisamment, la viscosité diminue : c’est le domaine non-
newtonien.

Il est possible de regrouper toutes ces mesures de viscosité, en fonction de la température
et de la vitesse de déformation, sur une courbe maitresse unique. Par exemple, en reportant en

Les relations = o/+/3 ety = /3¢ conduisent a la relationy = % oun est la viscositég la contrainte uniaxiale
et¢ la vitesse de déformation uniaxiale.
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ordonnée les mesures de viscosité a difféerentes vitesses de déformation normalisées par la viscosité
newtonienne et en abscisse le produit de la vitesse de déformation par la viscosité newtonienne
multiplié par un coefficient de décalage thermiquement activé. Dans ce cas, les mesures ainsi
regroupées suivent une loi de la forrhe- exp(—t—lg) (cf. figure 1.16.b) ([Kato et al. 1998]), voir

aussi [Wang et al. 2003b].
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FiG. 1.16: a) viscosité et contrainte en fonction de la vitesse de déformation : le domaine
newtonien correspond aux branches horizontales de la viscosité : elle ne varie pas avec la
vitesse de déformation b) courbe maitresse obtenue a partir des données représentées en a),

tiré de [Kato et al. 1998].

Enfin, la transition entre la viscosité newtonienne et la viscosité non-newtonienne, comme la
vitesse de déformation critique dans le cas de la localisation, présente elle aussi une activation ther-
migue, comme on peut le constater figure 1.17 qui présente les domaines en vitesse de déformation
correspondant au domaine newtonien, non newtonien et au mode hétérogene dans le cas d’'un verre

Zr412Ti138CuU25Nij0Benss.
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FiG. 1.17: Cartes des domaines de déformation newtonien, non-newtonien et hétérogene :
domaines de vitesse de déformation en fonction de la température, tirée de [Lu et al. 2003].

Régimes transitoires

Les verres métalliques présentent, lors d’essais uniaxiaux (traction ou compression) et sous
certaines conditions, un phénoménewgrshoot a vitesse constante, la contrainte passe par un
maximum, puis rediminue jusqu’a atteindre une valeur "plateau”; ce phénomeéne est favorisé par
une température relativement basse et/ou une vitesse de déformation €levée (figure 1.18.a et b).
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FiG. 1.18: a.a) courbes de traction types, tirées de [Kawamura et al. 1999], illustrantliers
shoots lesovershootsle yield pointd’un overshoott les plateaux plastiques, a.b) effet de la
vitesse de déformation : on note I'apparition duwmdershootjuand la vitesse de déformation
rediminue b) augmentation de I'amplitude de&rshootavec la vitesse de déformation (tiré
de [de Hey et al. 1998]).
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Un recuit préalable a la déformation peut entrainer I'apparition d’un pic de contrainte ([de Hey
et al. 1998]), d’autant plus grand que le traitement de recuit est long (figure 1.19.a). Ce traitement
correspond de fait & un traitement de relaxation. Augrshootscorrespondent damdershoots
lorsqu’on effectue un essai de saut de vitesse en diminuant la vitesse de déformation : dans ce
cas, la contrainte passe par un minimum avant de réaugmenter pour atteindre une valeur constante
(figure 1.19.b).

600

500

[
500 |
i 400 |
400 |
ig § 300
~ 300 | <
8 g
a & 200
200
100 100 : ]
8310%s' 1 42105 i o8310%s"
0 lllllllllllllllllll 0 e .‘ ....... e
0 0.05 0.10 0.15 0.20 0 0.1 02 03 0.4
Strain Strain

(@) (b)

FiG. 1.19: a) apparition et augmentation d’amplitude dawershooten fonction du temps de
relaxation préalable a la déformation b) undershoot associéavenshootiors d'essais de
sauts de vitesse de déformation, figures tirées de [de Hey et al. 1998]

Kawamura et al. [Kawamura et al. 1999] ont étudiédesrshootgpour des verres métalliques
base Zr et ont dégagé plusieurs tendances : pour des expériences de sauts de vitesse, plus le saut
de vitesse est important, plus 'amplitude deviérshootaugmente. De la méme facon, aprés un
essai de relaxation,dvvershootest d’autant plus grand que la fraction de contrainte relaxée est
importante (figure 1.20.a). En outre, des essais de relaxation pratiqués avant et apres le pic de
contrainte montrent I'existence de deux régimes de relaxation : le matériau relaxe plus et plus
vite a partir du pic de contrainte et au-dela, que dans la premiére partie de la déformation (figure
1.20.b). Récemment, des expériences de compression ont permis de faire apparaitre des oscillations
de contrainte pour des vitesses de déformation élevées (cf. figure 1.20.c).
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FiG. 1.20: a) dépendance de I'amplitude dw/ershootivec la température (courbes de droite)

et larelaxation de contrainte (courbe de gauche), b) modification du régime de relaxation selon
la position de I'essai par rapport a lI'overshoot, tiré de [Kawamura et al. 1999], c) apparition
d’oscillations pour les fortes vitesses de déformation, tiré de [Johnson et al. 2002].
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Déformation plastique et propriétés physiques

La déformation plastique des verres métalliques en altére certaines propriétés physiques. De
Hey et al. ([de Hey et al. 1997], [de Hey et al. 1998], [van Aken et al. 2000]) ont étudié I'impact
de la déformation plastique sur la structure de verres métalliques base Pd et base La par des me-
sures de chaleur spécifique en DSC, en fonction de la température. Leurs résultats montrent que la
déformation plastique induit une modification de la courbe de chaleur spécifique en fonction de la
température, modification qui dépend de la vitesse de déformation (cf. figure 1.21). Les matériaux
deformés présentent un profil de Cp intermédiaire entre un échantillon relaxé et un échantillon brut
de coulée; de plus, plus la vitesse de déformation est élevée, plus les courbes se rapprochent du
matériau non relaxé : la déformation plastique induit un désordre structural dont 'ampleur croit
avec le caractére non newtonien de la déformation ([Chen et al. 2001], [Kato et al. 2001]).
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Fig. 1.21: a) mesures de Cp sur des échantillons déformés a différentes vitesses (cf figure
1.19) ainsi que sur un échantillon brut de coulée et sur un échantillon relaxé : plus la vitesse de
déformation est élevé, plus la courbe de Cp ressemble a I'’échantillon brut de coulée b) mesures
de Cp sur des échantillons relaxés pendant des temps différents puis déformés : la déformation

a restauré une méme courbe de Cp pour les trois échantillons (cf figure 1.19) [de Hey et al.
1998].

La déformation plastique d’'un matériau relaxé entraine une diminution de son module de ci-
saillement et de sa densité (ou une augmentation de son volume libre), effet inverse de la relaxation
structurale ([Harms et al. 2003]). La figure 1.22 présente I'évolution du module et de la densité en

fonction du temps lors d’expériences de relaxation structurale et la restauration de la densité initiale
par des essais de déformation.
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FiG. 1.22: Evolution de la densité et des modules de cisaillement et de Young pour un verre

métallique en fonction du temps de relaxation (symboles vides) et suite & un essai de défor-
mation plastique de 12 % en compression (symboles pleins) - les points sans traitement ont
été insérés a 0,1 min., tiré de [Harms et al. 2003]. On constate que la déformation plastique
permet d’annuler 'augmentation de densité due a la relaxation structurale.

La déformation affecte aussi la cristallisation des verres métalliques. Des mesures de DSC
et de résistivité électrique ([Jin et al. 2001]) ont montré que pour certains verres (Zr-Al-Cu), la
déformation entraine une diminution de la température de cristallisation, alors que pour certaines
autres familles (Fe-Zr) cet effet n’est pas observé. Des mesures de la température d’'un échantillon
en cours de déformation ont montré que la déformation plastique posséde deux effets, pouvant
étre contradictoires : I'un - qu’ils qualifient de désordre structural - se manifeste par une variation
d’enthalpie et aurait tendance a ralentir la cinétique de cristallisation, I'autre, qui tend a augmenter
la température de I'échantillon - effet d’échauffement - aurait tendance a accélérer la cristallisation
([Kato et al. 2003]).

La relaxation structurale, comme nous 'avons déja signalé, modifie certaines propriétés phy-
siques des verres, notamment les propriétés mécaniques. L'augmentation de module d’Young a
deéja été citée. Par ailleurs, Taub et Spapen ([Taub and Spaepen 1980]) ont établi que la viscosité
d’un verre augmente linéairement avec le temps au cours de la relaxation structurale. Deng et Ar-
gon ([Deng and Argon 1986]) ont mis en évidence une diminution du module de perte sous l'effet
du vieillissement lors d’expériences de frottement intérieur (cf. aussi [Pelletier et al. 2000]), une
augmentation de la dureté du matériau et une diminution de l'allongement a rupture du verre. Ra-
mamurty et al. ((Ramamurty et al. 2002]) ont observé une modification de la surface de rupture et
une diminution de la résilience du matériau sous l'effet de la relaxation structurale.

Enfin, une forte relaxation structurale entraine généralement la disparition de la structure en
veines des facies de rupture. Il a été montré que ces veines peuvent étre restaurées par irradiation
([Gerling et al. 1983]) ou par déformation a chaud ([Inoue et al. 1993])).
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Anélasticité

Les verres métalliques peuvent présenter une contribution anélastique non négligeable a la dé-
formation, c’est a dire une fraction de déformation recouvrable mais avec un délai lorsque I'on
arréte I'essai mécanique. Une technique importante qui permet I'étude de la déformation anélas-
tique est le frottement intérieur (présenté au chapitre 2). Des mesures en fonction de la température
([Argon 1985b]) ont montré une augmentation forte de la dissipation associée a la transition vi-
treuse (cf. figure 1.23).
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FIG. 1.23: Variation avec T du module élastique et du module de perte (viscoélastique) a 1 Hz
et a la vitesse de chauffe de 1 K/min sur un verre base Pd, tiré de [Pelletier et al. 2002].

On constate aussi une augmentation de la dissipation quand I'amplitude du stimulus augmente
([Fursova and Khonik 2002a]) et une diminution associée a un maintien en température isotherme,
c’est-a-dire, a la relaxation structurale ([Fursova and Khonik 2002b]). Par contre, des mesures
réalisées sur un verre élaboré sous forme massive et par melt spinning ([Bobrov et al. 2003]) ne
font apparaitre aucune différence entre ces deux verres pourtant dans des états de relaxation trés
différents, en raison de leur mode d’élaboration respectifs.

1.2.4 Effet de la cristallisation sur les propriétés mécaniques

La cristallisation partielle d’un verre influence fortement ses propriétés mécaniques, dans des
proportions variables selon le taux de cristallisation. Les caractéristiques mécaniqgues du composite
amorphe / cristal peuvent passer par un maximum en fonction du taux de cristallisation.

A température ambiante, la dureté augmente de facon monotone avec la fraction cristallisée. Par
contre, la contrainte a rupture et le module d’Young passent par un maximum pour une fraction
cristallisée d’environ 40 % et des cristaux de taille nanométrique (cf. figure 1.24). En outre, le
faciés de rupture évolue lui aussi : il passe d’'une structure en veines a un faciés de rupture fragile
([Xing et al. 1998]).

Il semble toutefois qu'il existe une différence entre les matériaux cristallisés partiellement lors
de leur élaboration et ceux cristallisés ensuite. Les premiers possedent des caractéristiques méca-
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FiG. 1.24: Evolution de la contrainte a rupture en fonction du taux de cristallisation : dans ce
cas, on observe le passage par un maximum, tiré de [Xing et al. 1998].

niques globalement dégradées (ductilité) alors que les seconds, pour des taux de cristaux inférieurs
a 40 %, voient leur dureté augmenter ([Leonhard et al. 1998]).

La cristallisation ([Pelletier et al. 2000]) entraine une diminution du pic de frottement intérieur
qui peut s’expliquer par la diminution de la mobilité atomique associée a la formation de cristaux
au sein du verre.

On peut trouver plusieurs pistes quant a I'origine physique de la modification des propriétés
meécaniques du matériau a température ambiante. Tout d’abord, en raison de leur petite taille, il
parait raisonnable de penser que les cristaux sont plus durs que la matrice amorphe, ce qui tend a
augmenter la dureté du composite verre/cristal. Ensuite, Greer ([Greer 2001]) suggére que I'amé-
lioration des propriétés mécaniques est largement dle a la modification de composition attendue
de la matrice (en effet, la cristallisation primaire ne se fait pas a composition constante). Enfin,
les cristaux peuvent géner la propagation des bandes de cisaillement, ce qui entrainerait également
une augmentation de la contrainte a rupture.

En mode homogene, la cristallisation partielle entraine une forte augmentation de viscosité -
ou de contrainte d’écoulement. On trouve assez peu de travaux dans la littérature. On peut citer
Tsao et Spaepen ([Tsao and Spaepen 1985]) qui décrivent I'évolution de la viscosité d’'un verre
métallique en fonction du temps au cours de sa critallisation par I'équation d’Einstein, ils écrivent
donc:

Neft =N (1+2,5fc(t)) (1.9)

ou f; est la fraction cristallisée en fonction du temps (donnée par I'’équation de Johnson-Mehl-
Avrami), n la viscosité de I'amorphe pur @+ la viscosité du mélange amorphe + particules
cristallines. Il convient de rappeler que cette loi n’est valable que pour des concentrations relative-
ment faibles de cristaux (maximum environ 10 %).

Par ailleurs, la séparation de phase qui peut précéder la cristallisation (la séparation de phase
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correspond a I'apparition de zones vitreuses enrichies en un ou plusieurs constituants chimiques)
peut également contribuer a augmenter la viscosité du verre ([Wang et al. 2003b]). Simultanément,

la décroissance du module mesuré par frottement intérieur lors de la transition vitreuse est décalée
vers des températures d’autant plus hautes que le traitement est long.

1.2.5 Effet de la déformation sur la cristallisation

La déformation plastique des verres, comme nous I'avons vu, modifie nombre de leurs proprié-
tés physiques. Elle peut influer notamment sur leur cristallisation. Chen et al. ([Chen et al. 1994])
ont ainsi observé qu’un verre métallique base aluminium soumis a un essai de flexion a tempéra-
ture ambiante subit une cristallisation dans les bandes de cisaillement. De la méme fagon, Kim et
al. ([Kim et al. 2002]) ont mis en évidence une forte concentration de cristaux dans les bandes de
cisaillement lors d’expériences de nanoindentation a température ambiante. Les cristaux formés
sont les mémes que ceux obtenus hors contrainte a haute température. L'explication avancée par
les auteurs est que le coefficient de diffusion du verre est augmenté dans les bandes de cisaillement
en raison de 'augmentation de volume libre associée a la formation des bandes, rendant possible
la cristallisation a relativement basse température. Jiang et al. ([Jiang et al. 2003]) ont effectué
des essais de flexion a -4Q sur des échantillons base Al et ont eux aussi observé une grande
concentration de cristaux dans les bandes de cisaillement ainsi que sur la surface de rupture. Lee
et al. ([Lee et al. 2004]) en déformant en condition quasi statique des verres a température am-
biante observent une diminution de la taille du pic de cristallisation par rapport au matériau brut
de coulée, indiquant une cristallisation partielle homogéne induite par la déformation, ainsi qu’une
disparition de la transition vitreuse. Ces expériences quasi statiques ont permis de montrer que cet
effet favorable a la cristallisation peut étre obtenu de facon massive dans le matériau, au point de
modifier les résultats de DSC.

Alinverse, Saida et al ([Saida et al. 2002]) ont observé, par des essais de compression a chaud,
que la déformation non-newtonienne d’un verre de compositigg®¥y sNi1oCui2sPds empéche
la précipitation de la phase quasicristalline primaire. lls expliquent leurs résultats par le fait que
la déformation non newtonienne induit un désordre structural important et peut dégrader I'ordre a
courte distance qui, dans ces verres, serait de nature icosaédrique, empéchant ainsi la germination
de la phase quasicristalline ordinairement observée.

Il apparait ainsi que la déformation peut avoir pour effet d’accélérer la cinétique de cristallisa-
tion, si elle permet d’augmenter la diffusion dans le matériau. A l'inverse, la déformation plastique
peut aussi avoir pour conséquence une diminution de I'ordre chimique local défavorable a la cris-
tallisation. L'action de la déformation va alors dépendre du chemin de cristallisation suivi par le
matériau et donc essentiellement de sa composition.
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1.3 Modéeles de déformation des verres métalliques

1.3.1 Modele du volume libre : approche de Spaepen

Ce modéle est basé sur I'approche de Cohen et Turnbull ((Cohen and Turnbull 1959; 1961;
1970]) pour rendre compte de la diffusion dans les liquides et du phénoméne de transition vitreuse
par un modele de percolation, précisé par Cohen et Grest ([Cohen and Grest 1979)).

Ce modéle décrit la diffusion par le saut d’'un atome dans un trou de taille critique (i.e. suffi-
samment grand) et repose, pour décrire la viscosité, sur la relation de Stokes-Einstein :

KT
1~ 3
ou D est le coefficient de diffusiormy le diamétre d’'une sphére ayant le méme volume que le
volume moléculaire af la viscosité.
Le volume libre est le volume atomique moyen en exces par rapport a I'état le plus compact.
Cohen et Turnbull prennent pour volume de référence le volume de Van der Waals de la molécule.
La distribution du volume libre s’écrit :

p(v) = leXp(—y—v) (1.11)

V¢ \'%i

(1.10)

ou v; est le volume libre moyenvf = \% : volume libre total divisé par le nombre total de molé-
cules),y est un facteur géomeétrique qui corrige le chevauchement du volume libre entre deux sites,
donc compris entre 0,5 et 1.

La diffusion peut se produire sur les sites voisins d’'une "pseudo-lacune” de taille supérieure ou
€gale a une taille critique&’. La probabilité totale de trouver un trou de taille supérieweest :

P(V") = /\: p(v)dv= exp(—zl\—/:) = Ct (1.12)

Spaepen a étendu le modele du volume libre des liquides aux verres métalliques ([Spaepen
1977]) et I'a adapté pour décrire le comportement plastique des verres métalliques. Les différentes
composantes détaillées ci-aprés (défauts, diffusion, biais) sont illustrées par le schéma présenté
figure 1.25. La vitesse de déformatigrest le produit de la fraction de sites potentiels pour un
saut (c.a.d., ou le volume libre est supériewapar le nombre de sauts net par seconde dans la
direction de la contrainte appliquée. La fraction de sites potentiels est donnée par I'équation 1.12.
La contrainte de cisaillememtexerce une forcea sur un atome, ou a est I'aire projetée de I'atome
sur le plan de cisaillement. Quand cet atome fait un saut de longukiravail accompli estaA.
CommeA vaut a peu pres un diameétre atomique, le travail v&ytou Q est le volume de matiere
participant a I'événement de plasticité. L'énergie libre de I'atome aprés le saut est donc diminuée
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Fic. 1.25: Mécanisme élémentaire de la déformation selon I'approche de Spaepen, tiré de
[Spaepen 1977].

deAG = 1Q. Le nombre net de sauts par seconde peut alors étre calculé comme la différence entre
un flux dans le sens de la contrainte & travers une barriére d’activaBBn- £ et un flux de
retour a travers une barrief&™ + %. On a alors pour le flux net I'expression :

v {exp(—%) — exp<—%)} (1.13)

ou v est la fréquence de vibration atomique (fréquence de Debye). Pour la vitesse de déformation
plastique, on a finalement I'expression :

y= exp(—\\//\—f) 2vsinh<%) exp(—%) (1.14)

On peut en déduire une expression de la viscosité newtonigpn&ux faibles contraintes, ou
a haute température, on @sinh() ~ &2, d'ol :
T KT w* AG™M
=-=—exp(— |exp| — 1.15
= el oo s
Dans cette expression, la viscosité est bien indépendante de la contrainte : c’est, par définition,
la viscosité newtonienne.

Le coefficient de diffusion dans un processus aléatoire a trois dimensions est donié-par :
%I‘)\Z, oul estlafréquence de sautela distance de saut. Dans le méme esprit que pour la vitesse
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de déformation, on a :

1 w* AG™)\ |,
D=-v exp(—W) exp(—W) A (1.16)

En combinant les équations 1.15 (viscosité newtonienne) et 1.16 (diffusion), on obtient la rela-

tion :
KT
Dn = 6@/ (1.17)

qui est I'équation de Stokes-Einstein. Il n’est pas étonnant que nous puissions la retrouver puisque,
comme nous l'avons vu ci-dessus, le modele du volume libre la postule dans la formulation de
Cohen et Turnbull.

En notant que I'on a, d’apres [Cohen and Turnbull 1959}~ T%BTow* (ou T et B sont des
parameétres thermodynamiques du matériau), on peut écrire :

B AG™
nN _Kexp(_l___l_o) exp(ﬁ> (1.18)

L'équation 1.18 peut étre utilisée pour décrire la variation de la viscosité newtonienne d’un
verre en fonction de la température.

1.3.2 Approche d’Argon

Argon ([Argon 1979]) émet l'idée que sous l'application d’'une faible contrainte aux basses
températuresl( << Tg), seuls quelques sites isolés de volume libre, ceux avec la plus petite énergie
d’activation, peuvent étre transformés dans un temps significatif a I'échelle de I'essai, induisant des
"zones cisaillées" dans une matrice en déformation élastique, gardant ainsi la mémoire de leur état
précédent. Ces zones cisaillées induisent une déformation élastique retardée ou anélasticité, avec
une faible proportion de déformation irréversible (plastique).

Argon et Shi [Argon 1983] proposent également une interprétation des résultats de frottement
intérieur en terme de distribution des énergies d’activation (liée a la distribution du volume libre).
Plus la température est élevée, plus le nombre de sites pouvant donner lieu a une dissipation aug-
mente. De plus, les sites les plus abondants sont ceux a plus fortes énergie d’activation (ils cor-
respondent a une fraction de matériau ayant un volume libre plut6t faible). Le vieillissement du
matériau entraine une diminution du nombre de sites disponibles (diminution du volume libre) qui
explique la diminution de la dissipation pour les matériaux recuits. Laugmentation de la fréquence
d’essai pour des mesures de frottement intérieur entraine un décalage vers les plus hautes tempéra-
tures du pic de frottement interne qu’Argon attribue a la réponse d’'un phénomeéne thermiquement
activé en résonance avec le stimulus dont la fréquence varie. On peut alors, en faisant I’hypothese
gu’au méme niveau de frottement intérieur pour différentes fréquences correspond le méme pro-
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FiG. 1.26: Mécanisme élémentaire de la déformation selon I'approche d’Argon, tiré de [Argon
1979].

cessus, tracer la fonction de distribution de I'énergie d’activation en fonction de la température
ainsi que I'évolution devg, le facteur de fréquence du phénomene. Si I'on fait I'hypothese qu'il
existe une distribution de temps de relaxation tres étalée en températl®8K) au sein du verre,

le frottement intérieur total est donné par ([Nowick and Berry 1972], [Argon 1985a]) :

tand(w) = A /_ ™ o(in T)5D(é)d(|n 1) (1.19)

ou T est la période caractéristique pour la température T de I'essai d'un élément de la distribution
de temps de relaxatio est la fréquence du stimulus, A est un facteur d’éch@l{én 1) est la
distribution des temps de relaxationdgtla distribution de Dirac.

1

p(InT) = & (tand(e), = 5

A

A plus haute contrainte, un plus grand nombre de sites de volume libre peuvent se transfor-
mer en sites cisaillés. Comme la structure initiale est un empilement aléatoire de sphéres dures

(1.20)
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(en premiere approximation), les structures cisaillées seront elles aussi aléatoirement réparties et
statistiguement similaires a la structure d’origine. Ainsi, la structure est-elle régénérée, avec sa
capacité de subir une déformation tout au long du processus. En outre, elle perd la mémoire de son
état originel ce qui permet une déformation arbitrairement grande et irréversible (plastique).

Argon s’intéresse également au comportement plastique - asymptotique - c’est a dire a forte
contrainte, ou la composante anélastique peut étre négligée. Dans son approche, les mouvements
atomiques ne sont plus envisagés simplement comme des sauts d’atomes dans un trou de taille
suffisante, mais plut6t comme des réarrangements du volume libre sous I'effet de la contrainte dans
une zone ou sa concentration est élevée (énergie d’activation suffisamment faible) et concerne donc
une zone de taille plus grande que dans l'optique de Spaepen. Argon dérive alors une équation de
la déformation plastique qui prend la forme :

Ae +yoTQr i oYoQ+¢
SUAMNEY

Y= ayovg eXp<— (1.21)

ou o représente la fraction volumique de sites ou a lieu la déformation (que I'on peut donc rap-
procher de la concentration en défauts dans I'approche de Spaepen) ainsi que d’autres constantes
numeriquesyp est la déformation locale d’un siteg la fréquence de vibratiode I'énergie de
déformation élastique stockée dans la zone cisaifléest la contrainte limite théorique de ci-
saillementQ; le volume de la zone cisaillée etla contrainte appliquée. On remarque que cette
eguation est de la méme forme que celle proposée par Spaepen, a ceci pres que le volume incriminé
- en premiére approximation - est plus grand pour Argon et son mécanisme moins précise : il s'agit
d’'un réarrangement par cisaillement des atomes contenus dans une "poche de volume libre".

1.3.3 Modele des défauts quasi ponctuels (DQP) de Perez
Mobilité moléculaire

L'approche DQP ([Perez 1992; 2001]) repose sur la notion de défauts, qui sont des fluctuations
d’enthalpie et d’entropie autour de la valeur d’équilibre au sein du matériau, fluctuations liées a des
variations de densité. Ces variations peuvent étre positives ou négatives (on parle alors de défauts
type p ou n, cf. [Srolovitz et al. 1981]). Dans le cadre du modéle DQP, la mobilité moléculaire est
décrite comme un processus coopératif. Autrement dit, les mouvements atomiques possedent une
hiérarchie : les mouvements les plus "faciles" se produisent en premiers, permettant 'occurence
de mouvements plus complexes. Le temps caractéristique mggernmouvement élémentaire (le
plus rapide), prend la forme :

U
T1 = Tloexp(k—_ll_) (1.22)
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ou T1p est un temps de vibration atomiquelét la hauteur de barriére a franchir lors du saut
élémentaire. On définit alors le temp$) du mouvement hiérarchiguement corrélé de la maniére
Suivante :

— pourt — 0, T(t) =11

— pourt — oo, T(t) — Tmol, OUTmel €St une valeur finie

— pourty <t < Tmel, T(t) est une fonction croissante qui s’écrit :

() =11 <£) o (1.23)

to
outp est un paramétre fixant I'échelle des temp® et x < 1 indique I'intensité des effets
de corrélation x = 1 pour des particules sans interaction (gaz) €t0 pour une corrélation
maximale (solide cristallin), respectivement on a alargg; — T1 €t Tl — .
On peut alors écrire le temps caractéristigue moléculaire du processus hiérarchiquement cor-
relé :

1
T X
Trmol = to (t—l) (1.24)
0
d’ou on déduit une expression du coefficient de diffusion :
1
P2 X
D——a (T—l) " (1.25)
to \1o

ou ®, est la dimension moyenne de I'entité mobile.

X dépend de I'état microstructural du matériau et surtout des liaisons qui en assurent la cohé-
sion, c’est a dire d€y la concentration en défauts quasi ponctuels qui dépend de la température
pour I'état liquide surfondu et, pour un verre, hors relaxation structurale, est donnée par :

AC,Ty

Ca(Tg) = NACraH, (1.26)

ouAC,, est la différence de capacite calorifique entre le liquide surfondu et le Wyite,nombre
d’unités structurale€r dépend notamment dg et est de I'ordre de 3.

Déformation

Schématiquement, la déformation d’'un verre selon cette approche se déroule comme suit :
I'application d’'une contrainte entraine tout d’abord des mouvements moléculaires qui ont préfé-
rentiellement lieu sur les défauts quasi ponctuels, entrainant un réarrangement local pour lequel la
configuration favorisée sera celle qui accomode le mieux la déformation locale en cisaillement. A
ce stade, la déformation macroscopique sera la résultante de la somme de toutes les déformations
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microscopiques. Elle est recouvrable lorsque I'on supprime la contrainte et donc de nature anélas-
tique. Puis, si la contrainte est appliquée suffisamment longtemps, les zones cisaillées vont grandir
par réarrangement local des molécules en bordure de zone (appelée micro-domaines cisaillés ou
mdc). La bordure de zone peut se décrire par une dislocation de Somigliana a laquelle correspond
une énergie élastique stockée : si'on supprime la contrainte le matériau peut revenir a son état an-
térieur par contraction de ces dislocations. Enfin, pour des temps d’application encore plus longs,
les micro-domaines cisaillés vont pouvoir se rejoindre, annulant I'énergie élastique stockée dans la
bordure des mdc. La déformation devient alors irréversible, c’est a dire viscoplastique. La vitesse
de déformation totale peut alors s’écrire ([Pelletier et al. 2002]) :

2/3
E— % [1— (1+% n (%)) ] (1.27)

L'application de ce modele dans le cas d’essais de compression a été largement développée
pour les polyméres amorphes (cf. [Chabert 2002]) et son extension aux verres métalliques a été
amorceée (cf. [Van de Moortele 2002)).

1.3.4 Bilan sur les modeéles de déformation

Ces trois modéles de déformation ne sont pas totalement équivalents. Le modéle des défauts
guasi-ponctuels fait appel a la notion de phénoménes hiérarchiquement corrélés, alors que le mo-
dele d’Argon repose essentiellement sur I'idée de distribution des phénomeénes. Ces deux ap-
proches possedent toutefois certaines similarités, notamment dans I'idée que la déformation ane-
lastique précéde la déformation plastique, et en est la cause par le recouvrement de domaines
cisaillés, qui sont nucléés et croissent en taille dans le cas DQP, et sont seulement nucléés par la
contrainte dans I'approche d’Argon.

La théorie des volumes libre proposée par Spaepen, elle, ne décrit que la composante plastique
de la déformation et ne prend pas en compte la composante anélastique. Ce modéle ne permettra
donc pas a priori de rendre compte d’une aussi grande diversité d’essais mécaniques que I'approche
DQP ou I'approche d’Argon - notamment les phénoménes révélés par les essais de frottement
intérieur. Toutefois, il a le mérite d’un formalisme d’'une grande simplicité et c’est pourquoi il sera
utilisé dans la suite de ces travaux. Par ailleurs, le modele de Spaepen tel gu’il a été présenté ci-
dessus nécessite a tout le moins de prendre en compte la variation de la microstructure du verre
provoquée par la relaxation structurale et la possibilité de création de défauts par la déformation
plastique, puisqu’autrement il estimpossible de rendre compte de phénomenes transitoires tels que
lesovershoot®u les oscillations. C’est cette approche qui est présentée dans la suite de ce chapitre.



1.3. MODELES DE DEFORMATION DES VERRES METALLIQUES 35

1.3.5 Evolution du taux de volume libre

Le volume libre peut évoluer de deux maniéres dans un verre métallique : soit sa concentration
tend vers la concentration d’équilibre thermodynamique métastable (relaxation structurale), soit,
sous l'effet de la déformation plastique, sa concentration augmente. Ces deux influences sur le
taux de volume libre sont présentées dans ce paragraphe, en adoptant le point de vue de Spaepen
c’est a dire que I'analyse va reposer sur la notion de défauts dont la concentration ceaiajei
représente les zones de I'amorphe ou le volume libre a une concentration supérieure a une certaine
valeur critique.

Annihilation des défauts La cinétique d’évolution du volume libre (cf. [Van den Beukel and
Sietsma 1990]), d’apres les mesures de viscosité en fonction du temps, en tenant coxgpte de
T — To/B, S’écrit :

dct

gt =kcct(cr — Cf’eq) (1.28)
ouk; est la constante de relaxation structuralesgy, le taux de défauts a I'équilibré s’écrit :

E
ke :Coexp(—ﬁ) (1.29)
eth7eq
1
c =exp| —— 1.30
f.eq p( Xeq) ( )

Van den Beukel et Sietsma ont développé une technique expérimentale de suivi du taux de
volume libre dans un verre par mesures de DSC. Leur approche repose sur I'idée que I'annihilation
du volume libre est un phénomene exothermique et sa création est endothermique. Ainsi, ils posent
queAU = BAXx (pour mémoire, cette relation parait confirmée expérimentalement, cf. [Slipenyuk
and Eckert 2004]), c’est a dire une proportionnalité directe entre la variation de I'énergie interne
d’'un échantillon U) et sa variation de volume libre, d’ou une contribution du volume libre a la
chaleur spécifique qui s’écrit :

dAuU dx
dT  PdT
Ainsi, qualitativement (cf. figure 1.27), on peut décrire une mesure de DSC comme suit : pen-
dant la trempe rapide qui produit le verre, un exces de volume libre par rapport au liquide surfondu
al’équilibre est emprisonné (B a C sur la figure). Par la suite, pendant une mesure de DSC, lorsque
la température augmente, la premiere partie de la mesure (C a D) correspond a I'annihilation du
volume libre en exces par rapport au taux d’équilibre métastable : c’est un phénomeéne exother-

AC, = (1.31)
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mique. A D, le taux de volume libre est a I'équilibre, toutefois la température augmentant, le verre
doit a présent créer du volume libre (phénoméne endothermique), mais il ne peut tout d’abord

le faire suffisamment vite (D a E) puis la température devient suffisamment élevée pour que les
phénomenes se fassent assez vite pour que le verre demeure a I'équilibre.

x

FiG. 1.27: Schéma représentant I'évolution du volume libre pendant la production d’'un verre
(A a C) etune mesure de DSC (C a F), tiré de [Van den Beukel and Sietsma 1990].

En appliquant le modeéle décrit ici, Van den Beukel et Sietsma parviennent a reproduire des
courbes expérimentales obtenues sur des échantillons bruts de coulée, recuits 1 H ou 50 H (cf.
figure 1.28). lls montrent en outre ([Tuinstra et al. 1995]) que la prise en compte de la mise en ordre

chimique locale permet d’améliorer I'accord modélisation - expérience, mais n’est pas critique
pour la mesure du taux de volume libre.
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FiG. 1.28: a) courbes de Cp mesurées sur trois échantillons : brut de coulée, relaxé 1H, relaxé

50 H, b) modélisation de ces trois états selon le modele de van den Beukel et Sietsma, tiré de
[Van den Beukel and Sietsma 1990].
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Création de volume libre par déformation plastique Van den Beukel et al. proposent en outre

de compléter I'équation cinétique de I'évolution du taux de défauts (équation 1.28) par un terme
de créatiorP(cs,€,T). En faisant I'hypothese que le taux de volume libre créé est proportionnel a
la déformation, c’est a dire :

dxOde (1.32)

et en tenant compte ag = exp(—)—l(), P(ct,&,T) s’écrit :

P(ct,&,T) = ayect In®cy (1.33)

ou ay est le facteur de proportionnalité. Ainsi, 'équation d’évolution du taux de défauts tenant
compte de la création du volume libre par la déformation, s’écrit :
% = ax&ct In®cr — ke Ct (Ct — Cf eq) (1.34)

On peut en déduire une solution stationnaire, pour une vitesse de déformation donnée, qui

donne un taux d’équilibre dynamique des défauts :
Ci = Creq+ %élnzc’; (1.35)

Qualitativement, ce modele prévoit que pour une faible vitesse de déformation, il n’y a pas
d’overshootsi le taux initial de défauts est supérieuca Ceci explique aussi que les courbes
contrainte - déformation obtenues en traction sareyshootmontrent un durcissement du maté-
riau qui tend asymptotiguement vers une valeur constante : ce durcissement correspond a I'anni-
hilation des défauts en excés par rapport a la concentration d’équilibre dynamique. A l'inverse,
les courbes présentant omershooimanifestent un adoucissement permanent, correspondant a la
création des défauts : comme le taux de défauts augmente asymptotiquement vers le taux d’équi-
libre dynamique, la contrainte s’adoucit asymptotiguement vers une valeur plateau (figure 1.29).

Expérimentalement, le termag de I'équation 1.34 diminue quand la température augmente.
Van Aken et al. expliquent cela par 'augmentation de mobilité atomique quand la température
augmente qui restaurerait ainsi plus rapidement le désordre créé par la déformation. On peut tou-
tefois se demander si cet effet n'est pas déja pris en compte dans 'activation thermig@e de

de Hey et al. ([de Hey et al. 1998]) ont montré sur des échantillons déformés plastiquement
gu’un overshootcorrespond bien a une étape de création de volume libre et que la diminution de
la contrainte est liee a une augmentation du taux de défauts. La figure 1.30 présente le résultat de
leurs mesures : des éprouvettes trempées aux différents stadesvdigshootet dont le taux de
défauts est évalué par des mesures de DSC selon la procédure présentée ci-dessus et est mis el
regard de lbvershootorrespondant.
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FiG. 1.29: Courbes contrainte-déformation a plusieurs vitesses de déformation : on voit ap-
paraitre lovershootavec 'augmentation de la vitesse et le plateau passe d’'un durcissement
asymptotigue quand il n’y a pasaVershoofannihilation des défauts en excés) a un adoucis-
sement asymptotique, correspondant a la création des défauts, tiré de [de Hey et al. 1998].
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Fic. 1.30: Courbes du bas : courbes contraintes déformation de 6 échantillons interrompus
a différents point de Bvershoaot courbes du haut : taux de défauts déduits des mesures de
DSC sur ces échantillons : on observe 'augmentation de la concentration de défauts avec

I'adoucissement dedvershoattiré de [de Hey et al. 1998].
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Bilan

Dans ce chapitre bibliographique ont été passées en revue diverses caractéristiques des verres

métalliques et spécialement des verres massifs, qui font I'objet de cette étude, ainsi
théories portant sur la déformation de ces matériaux. Les principales caractéristiques

sont :

1.

ue trois
retenir

Il existe une température dite température de transition vitreuse, qui dépend de la| vitesse
de chauffe, a laquelle le matériau subit la transition liquidererre. En dessous de cette
température, le verre est hors d’équilibre thermodynamique, ce qui peut se représenter par
la notion de température fictives Ttempérature pour laquelle le matériau serait a I'équi-
libre thermodynamique, indépendamment de la température ambiante. Lorsqu’un verre est
maintenu a une températufe< Tz, il subit le phénoméne de relaxation structurale|qui
s’accompagne, notamment, d’'une augmentation de la densité du matériau.

. Les verres massifs peuvent étre produits selon certaines régles semi-empiriques. lls néces-

sitent généralement des alliages a au moins trois composants. Pour les verres a base de Zr,
cela varie classiqguement entre 4 et 5.

. Les verres possedent deux régimes de déformation. Le premier est dit hétérogéne, pour

les basses températures (typiqueniert 0,8.Tq) et/ou les hautes vitesses de déformation.
Dans ce régime, le matériau ne présente pas de plasticité macroscopique. La déformation
est alors localisée dans des bandes de cisaillement et la limite élastique peut atteindre 2 GPa
dans le cas des verres base Zr. A plus haute température et/ou faible vitesse de déformation,
le matériau se déforme de maniere homogeéne : il n’apparait pas de bandes de cisaillement
et la déformation plastique se généralise a tout le matériau, qui peut subir des déforma-
tions plastiques tres importantes. Dans ce second mode, I'analyse en viscosité des verres
montrent qu’ils possedent deux régimes : I'un qualifié de newtonien, pour lequel lavisco-
sité est indépendante de la vitesse de déformation, et I'autre, non-newtonien, pour lequel la
viscosité diminue quand la vitesse de déformation augmente.

. Trois théories de la déformation plastique des verres ont été présentées. L'approche de

Spaepen du volume libre, 'approche d’Argon et I'approche des défauts quasi-porictuels.
La premiére considere que la déformation plastique est due a des sauts atomiques dans
des cavités de taille atomigue assimilables a des lacunes. Ce premier modéle ne prend
pas en compte la déformation anélastique. La seconde approche a été proposée par Ar-
gon, qui considéere que la déformation plastique a lieu par des réarrangements atpmiques
locaux - essentiellement des cisaillements - impliquant des zones ou la concentration de
volume libre le permet. La déformation plastique résulte dans ce dernier modele de|la coa-
lescence de deux ou plus de ces zones cisaillées. L'anélasticité correspond a la relaxation
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des contraintes par les zones qui n’ont pas coalescé quand la sollicitation mécanique est
supprimée. Enfin, 'approche des défauts quasi-ponctuels repose sur le concept de mou-
vements hiérarchiquement corrélés, impliquant des micro domaines cisaillés dont|la coa-
lescence conduit a la déformation plastique irréversible. Dans ce cadre, la nucléation et la
croissance de ces domaines correspond a la composante anélastique de la déformation.

. L'approche de Spaepen a été retenue pour ces travaux, et doit étre complétée par la prise

en compte de la variation du taux de volume libre sous I'effet de la relaxation structurale
(annihilation / création thermique) et de la déformation plastique (création), afin de rendre
compte de phénomenes transitoires commelesshootsles undershoot®t les oscilla

tions de contrainte.




Chapitre 2

Techniques expérimentales

Dans ce chapitre vont étre présentées les différentes techniques expérimentales utilisées. L'éla-
boration par injection du liquide dans un moule en cuivre est exposée en premier lieu, puis sont
abordées les différentes techniques de caractérisation structurale utilisées au long de I'étude (DSC,
diffraction des rayons X, microscopie électronique), enfin, les essais mécaniques effectués sont
introduits, a savoir des essais de compression, des mesures de frottement intérieur et des essais de
flexion de lame.

2.1 Elaboration

Le but de cette étude est d’explorer le comportement mécanique de verres métalliques massifs
dans le domaine dit "homogene". Une famille de verres amorphisables sous forme massive est celle
des verres base zirconium. Trois compositions différentes ont été sélectionnées, a savoir les verres
D’, D” et J’ dont les compositions sont données dans le tableau 2.1.

Verre| Zr | Al | Cu| Ti | Ni
D’ 525110 22| 2,5| 13
D” 525110 27|25 8
J 50 |10} 22| 5 | 13

TAB. 2.1: Composition des trois verres étudiés dans ces travaux, les compositions sont données
en % at.

L'élaboration de ces verres, réalisée au CRETA du CNRS Grenoble, se fait en trois étapes :

— préparation des métaux : coupe et pesée des éléments métalliques purs a 99,99 % (zirconium,
titane, nickel, cuivre et aluminium) avec une erreur d’environ 0,1 % en masse. Le zirconium
subit un traitement de recuit préalable (4 heures a T@Bous vide secondaire) afin de
diminuer la quantité d’oxygene dissoute.

41
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— élaboration d’'un pré-alliage : plusieurs cycles de fusion et mélange sont réalisés en creuset
froid par induction en atmosphére d’argon. L'homogénéisation est assurée par le brassage
magnétique. Le chauffage / refroidissement du mélange est répété tant que la température de
solidification varie d’'un cycle a l'autre (elle est mesurée a I'aide d’un pyrometre optique).

A chaque cycle, la température est maintenue entre 1050 et°T1@@ndant a peu prés
une minute et 3 a 6 cycles sont nécessaires pour obtenir une température de solidification
constante.

— injection du pré-alliage : fusion par induction du pré-alliage puis injection sous pression
positive d’argon dans un moule en cuivre refroidi a I'eau (le schéma de principe de cette
installation est présenté figure 2.1.a, la photo du montage figure 2.1.b. La figure 2.1.c montre
I'enceinte dans laquelle est réalisée I'injection, avec le socle en cuivre sur lequel est déposé
le moule en cuivre refroidi a I'eau). Le moule peut étre de géométrie variable (plagues de 1
a 3 mm d’épaisseur et de 10 cm de long, cylindre de 5 mm de diametre et 10 cm de long,
des échantillons produits a partir de ces différents moules sont présentés figure 2.1.d). La
température de I'alliage n’est pas mesurée au cours de cette étape de I'élaboration.

Un parameétre important de I'élaboration est la pression d’injection, qui résulte de la différence
de pression imposée entre la partie supérieure du dispositif (contenant le creuset froid) et la partie
inférieure (contenant le moule en cuivre). Les premiéres élaborations des échantillons cylindriques
ont été faites sous une différence de pression de 200 kPa. Les échantillons produits contenaient une
assez forte proportion de bulles, surtout la nuance J'. Lors des campagnes d’élaboration ultérieures,
la différence de pression a été abaissée a 150 kPa, ce qui a entrainé la disparition des bulles dans
les échantillons fabriqués.

Une fois les échantillons élaborés des mesures de DSC et de diffraction X sont menées sys-
tématiquement sur le centre de rondelles découpées aux deux extrémités pour s'assurer de leur
qualité structurale.
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Réservoir d’argon Enceinte sous atmosphére d’argon

{en sous pression par rapport au réservoir)
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FiG. 2.1: a) schéma du dispositif d’'injection, b) photo du dispositif d’'injection c) photo de la
buse et de la lingotiére, disposées pour 'injection d) exemple d’échantillons élaborés (plague
et cylindres).
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2.2 Caractérisation

Différentes techniques de caractérisation ont été utilisées. Elles permettent de s’assurer du ca-
ractere amorphe des échantillons élaborés, de connaitre leurs températures caractéfigtiues (
Ty), et d’obtenir des information ssur la cristallisation. Les principales techniques utilisées ont été
la calorimétrie différentielle a balayage (DSC), la diffraction des rayons X et des neutrons et dans
une moindre mesure la microscopie électronique en transmission.

2.2.1 Calorimétrie difféerentielle

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) repose sur la comparaison des flux de chaleur
ou des températures entre une référence inerte (cf. figure 2.2) (ici un porte échantillon vide) et un
échantillon a caractériser qui subit des transformations de phase exo- ou endothermiques. Dans
le cas des verres ces mesures permettent de déterminer les températures de transition vitreuse
(endothermique) et de cristallisation (exothermique) des verres pour différentes vitesses de chauffe
et, pour des maintiens isothermes, de déterminer la cinétique de cristallisation a une température
donnée. Il est aussi possible d’évaluer le taux de cristallisation. En premiere approximation, la
fraction cristalliséef. est égale a :

H
fc —1_ restant (2.1)
Htotal

oU Hrestant €St I'enthalpie de cristallisation de I'échantillon partiellement cristallisédgt, I'en-

thalpie totale de cristallisation. Cette hypothese est délicate dés lors que la cristallisation possede
plusieurs pics, et suppose par ailleurs une enthalpie de cristallisation constante tout au long du
processus de cristallisation, c’est-a-dire, notamment, une cristallisation a composition constante.
Il faut avoir conscience de ces restrictions dans la suite de I'étude lorsque sera évoqué le taux de
cristallisation mesuré par DSC.
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FiG. 2.2: Schéma de principe de la DSC. Il existe deux types de DSC. Le premier type est

la DSC a flux de chaleur (a gauche sur la figure), ou échantillon et référence sont dans la
méme enceinte alimentée par la méme source de chaleur. Les changements de capacité calori-
figue ou d’enthalpie de I'échantillon E entrainent une différence de température relative entre
la référence et I'échantillon qui sont enregistrées. Il est possible de remonter aux variations
d’enthalpie par des expériences de calibration. Le deuxiéme type de DSC (a droite) estla DSC
a compensation de puissance, pour laquelle échantillon et référence sont dans des enceintes
séparées, dotées de systéme de chauffe autonome. Dans ce cas, la température de I'échantillon
est maintenue égale a celle de la référence en faisant varier la puissance des fours; I'éner-
gie requise pour ce faire est une mesure des variations d’enthalpie ou de capacité calorifique
relatives entre référence et échantillon.
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Les essais a vitesse de chauffe constante pour étre quantifies doivent étre corrigés en tenant
compte d’une ligne de base en raison de la dérive de la cellule. Cette ligne de base est détermi-
née par un deuxiéme balayage a la méme vitesse de chauffe aprés que I'échantillon ait subi la
cristallisation : cette mesure est retranchée du premier balayage.

Les mesures isothermes doivent elles aussi étre corrigées d’une ligne de base qui est une valeur
constante, théoriquement, tout au long de la mesure. En pratique, on note une trés légere dérive
linéaire avec le temps, qui doit étre également corrigée.

Les expériences de DSC ont été menées dans trois laboratoires : au CRETA (Grenoble), a
l'université Eodtvos de physique de Budapest, et au LTPCM (Grenoble). Au CRETA, l'installation
de DSC est un appareil Netzsch DSC 404 S, a l'université de Budapest un montage Perkin-Elmer
DSC 2C, et au LTPCM un Perkin EImddiamond DSC

2.2.2 Diffraction des rayons X

Les mesures de diffraction X sur le matériau renseignent sur son état structural : 'absence de
pics de Bragg et la présence d’anneaux de diffusion correspondent a I'état amorphe. Le spectre
de diffraction d’'un amorphe présente en effet plusieurs bosses - les anneaux de diffusion - liées a
I'ordre & courte distance au sein du matériau. Par ailleurs, lorsque se produit la cristallisation, le
spectre de rayons X permet d’obtenir des renseignements sur la nature des phases qui se forment
(leur cristallographie et leurs parameétres de maille) et sur leur taille de grain (largeur des pics).
Nos mesures de diffraction ont été conduites au CRETA, au LTPCM et au CMTC. Les mesures
effectuées ont été des sc#h26.

L'appareillage du LTPCM est une anode tournante en cuivre (longueur d’'onde 1,54 A) utilisant
un monochromateur graphite. L'échantillon est disposé sur le cerdlen montage 4 cercles
Huber (cf. figure 2.3) et, dans notre cas, un détecteur ponctuel est utilisé pour acquérir le spectre
de diffraction. Lensemble est piloté par le logiciel SPEC.

Les mesures effectuées au CRETA ont permis de s’assurer sytématiquement de I'état amorphe
des échantillons élaborés. Elles ont été menées sur un appareil Bif@stube en cuivre.

Enfin, les mesures conduites au CMTC l'ont été sur des diffractométres SIEMENS D500, go-
niometred/20 et ont servi a une caractérisation structurale des matériaux ainsi qu’a l'identification
des phases cristallisées et a la détermination de leurs paramétres de maille.

2.2.3 Diffraction des neutrons

La diffraction de neutrons possede I'avantage de pouvoir sonder un plus grand volume de
matiere que la méthode des rayons X ce qui permet de contrdler une large partie du volume d’un
échantillon. Par contre, le dispositif de diffraction de neutron utilisé ici ne permet pas de détecter
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@) (b)

FiG. 2.3: a) montage de diffraction des rayons X du LTPCM. Le détecteur installé (sur la
gauche) est une caméra CCD qui n'a pas été utilisée pour ces travaux b) courbe intettsité vs
type pour un matériau amorphe obtenu sur ce dispositif expérimental : le spectre de rayons X
ne présente aucun pic de Bragg.

des cristaux de taille typiquement inférieure a 20 nm.

Les essais de diffraction de neutrons ont été réalisés sur le diffractometre D1B de I'Institut
Laue-Langevin (ILL) de Grenoble, qui est équipé d’'un détecteur de 400 cellules sensibles a la
position, couvrant un angkb de 80 et permettant d’enregistrer un spectre toutes les cing minutes.
La longueur d’onde utilisée est 2,524 A.

Deux types de mesures ont été réalisées : les premiéres a température ambiante pour s’assurer
du caractere amorphe des échantillons élaborés et les secondes étaient des mesures de cristallisation
in situ qui permettent de suivre I'apparition des phases cristallines ainsi que leur nature.

Pour les mesures situ, deux types de parcours thermiques ont été suivis (cf. figure 2.4). Le
premier, qualifié de rapide, consiste en une montée a 2 Klndepuis la température ambiante
jusqu’a 1020 K et I'autre, qualifié de lent, suit initialement la méme vitesse de montée en tempéra-
ture avec des maintiens d’une durée de 2 heures a 655, 675, 695, 715 et 775 K, c’est-a-dire de part
et d’autre de la transition vitreuse pour cette vitesse de montée en température et au voisinage du
premier pic de cristallisation, dans le cas de nos verres.



48 CHAPITRE 2. TECHNIQUES EXPERIMENTALES

125 ‘ ‘ : 125

X 1000 X 1000 -
g g

2 12

S 750 S 750 B
N O]

o o

= 1€

) )

— 500 — 500 B

250 L L L L L L 250 L L L L L L L L
0 10000 20000 30000 0 20000 40000 60000 80000
Temps (s) Temps (s)

(@) (b)

FIG. 2.4: a) et b) représentent les deux parcours thermiques suivis lors des expériences de
diffraction de neutrons in situ. La vitesse de montée est de 2 Kalans les deux cas. Pour

I'essai le plus lent (celui incluant des paliers) les températures sont situées de part et d’autre de
la température de transition vitreuse pour cette vitesse de montée et jusqu’a une température

supérieure au deuxieme pic de cristallisation de ces verres. Les températures des paliers sont
indiquées sur la figure b.

2.2.4 Microscopie électronique

La microscopie électronique en transmission a été utilisée pour caractériser I'état amorphe et
surtout partiellement cristallisé apres traitement en DSC ou apres essais mécaniques. Cette tech-
nigue de caractérisation permet d’avoir acces a la forme des cristaux, a leur taille et donne une idée
de I'hnomogénéité de la cristallisation. En outre, elle est beaucoup plus sensible que la diffraction
de rayons X et permet d’observer des cristaux de taille inférieure a 10 nm, ce que ne peuvent pas
réaliser les mesures de diffraction X ou de neutrons.

Le microscope utilisé est un modéle JEOL 3010 300 kV. Les échantillons sont découpés en
tranches d’environ 10Qm d’épaisseur puis percés par bombardement ionique d’argon dans un
appareil pips Gatan modeéle 691 en mode "top top" sous une tension de 4 V.

2.3 [Essais mécaniques

Deux types d’essais mécaniques ont été conduits : des essais de compression (menés au GPM2)
ainsi que des essais de frottement intérieur (menés a 'EPFL, au sein du laboratoire IPMC).

2.3.1 Compression

Les essais de compression ont été préférés aux essais de traction en raison de leur plus grande
facilité de mise en ceuvre puisqu’il n’y a pas de risque de rupture sur d’éventuelles bulles ou cris-
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tallites primaires contenues dans le matériau, et la hauteur de I'échantillon diminuant pendant la
déformation, il est plus aisé d’assurer ’lhomogénéité thermique tout au long de I'essai. En outre,
ils consomment moins de matériau, aspect non négligeable en raison de la quantité de matiére pro-
duite, et 'usinage des éprouvettes est plus simple que celui des éprouvettes de traction. Toutefois,
les essais de compression, malgré leur simplicité apparente, présentent des difficultés, notamment
lies au frottement des mors sur les échantillons. Cela peut se manifester par un aspect en barillet
des échantillons au cours de la déformation.

Les éprouvettes de compression ont été usinées dans des barreaux amorphes de 5,5 mm de dia-
meétre par la société Outillex a I'aide d’'un tour a commande numérique CN TRANSMAB 500. Des
sillons en forme de spirale ont été tracés par électro-érosion sur les faces paralléles supérieure et
inférieure des éprouvettes de compression, afin de permettre une meilleure lubrification en cours de
compression. Les éprouvettes sont de forme cylindrique, d’'une hauteur de 8 mm et d’'un diamétre
de 5 mm.

FiG. 2.5: A gauche : éprouvette de compression, a droite, une éprouvette ayant été déformée.
On distingue sur la surface supérieure la spirale creusée afin de favoriser la lubrification en
cours de déformation.

Les essais de compression ont été conduits sur une machine ADAMEL DY 26 de 100 kN
pilotée par ordinateur.

Des essais a vitesse constante de déformation, des sauts de vitesse de déformation ainsi que
des essais de relaxation ont été effectués. L'éprouvette et les mors de compression étaient contenus
dans un four a lampes qui autorise une montée en température a la vitesse de 10 K/min. Les
mesures de température se faisaient par deux thermocouples situés a I'intérieur des mors supérieurs
et inférieurs, a quelques mm de la surface. L'un des deux thermocouples servait également a la
régulation de la température. La mesure précise de la température de I'’échantillon ainsi que la
régulation de la température du four n’ont toutefois pas été sans poser quelques problémes : lors
de la premiere campagne d’essais de compression, la température du four oscillait de deux degrés
environ autour de la température de consigne, pendant une durée variant de une a trois minutes
avant de se stabiliser, ce qui se traduit par des oscillations de la contrainte de quelques MPa sur les
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courbes de compression. En outre, le four avait tendance a dériver (augmentation de la température)
au cours de I'essai, d’environ deux a trois degrés en une demi-heure.

Les essais ont été conduits dans l'intervalle de transition vitreuse (entre 673 et 703 K), inter-
valle déterminé par DSC pour une vitesse de montée en température de 10 K/min. Les vitesses de
déformation utilisées sont comprises ertrBx 10 % et5x 102 .s71.

Enfin, il faut noter que différentes campagnes d’essais menées sur le méme verre, mais issues
de différentes coulées, n'ont pas produit des résultats totalement reproductibles. Si le comporte-
ment général des verres a bien été toujours le méme - comme par exemple la présesrsbabdts
pour les mémes vitesses de déformation aux mémes températures, etc. - les niveaux de contrainte
ont pu varier de 30 a 60 MPa pour une méme vitesse de déformation et une méme température.
Cela pourrait s’expliquer par une différence de réglage du four d’'une série d’essais a l'autre, tou-
tefois de telles différences de niveau de contrainte ont été observée lors d’'une méme série d’essais
portant sur deux coulées différentes : il semble alors plus probable que ces différences de niveau
de contrainte soient a attribuer a une dipsersion de la structure des verres avec leur €laboration, que
ni la diffraction des rayons X nila DSC n’ont pu mettre en évidence.

2.3.2 Frottement intérieur : pendule de torsion
Principes généraux

Le frottement intérieur d’un matériau est sa capacité a dissiper I'énergie mécanique en chaleur,
méme aux petites déformations, supposées se produire dans le domaine élastique. Les mesures dL
frottement qui ont été réalisées se font a I'aide d’'un pendule de torsion. Il s’agit alors d’imposer une
sollicitation cyclique en déformation de la formeg= ypsinwt, avec des amplitudes tres petites.

Pour un matériau purement élastique (qui obéit a la loi de Hoake Gy) la contrainte est
également sinusoidale de méme fréquence et en phase avec la déformati@ygsinwt. Pour
un matériau purement visqueux=€ ny), la contrainte a toujours la méme fréquence que la défor-
mation mais est en quadrature de phase-nwypsin(uwt + 11/2)

Le cas des verres est intermédiaire : on parle de matériau viscoélastique. Dans ce cas la
contrainte présente un déphasage compris entretf Ztnoté ¢, appelé angle de pertet:=
nwyosin(wt + @). La contrainte peut alors étre considérée comme formée de deux composantes :
I'une (tocosy) en phase avec la déformation et I'autrgging) en quadrature avec la déformation.

On peut alors définir deux modules : le module de stockage, not€'G? % cosy) qui correspond
a I'énergie emmagasinée dans I'’échantillon sous forme élastique, et le module de perte, noté G”
(G = %sincp) qui caractérise I'énergie mécanique dissipée par I'échantillon.

Il est possible d’utiliser une notation complexe pour faciliter ce type de représentation. Dans
ce cas, une sollicitation en déformation s’écit = yoe*X, d’oll une réponset* = Tod“¥t? et
un module complexe G* = % = G +iG” (G’ peut aussi étre appelé module réel et G” module
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imaginaire).

Présentation du dispositif expérimental

Les expériences de frottement intérieur ont été réalisées a I'Institut de Physique de la Matiere
Complexe (IPMC) de I'Ecole Polytechnique Fédérale de Lausanne (EPFL), a I'aide d'un pendule
de torsion (figure 2.6) nommé LUTH. Les éprouvettes sont des parallélépipédes de dimensions
60x4x1 mn? découpés par électroérosion dans des plaques de 3 mm d’épaisseur.

Le couple de torsion est créé par I'interaction entre un aimant et des bobines d’Helmoltz par-
courues par un courant sinusoidal. Il est transmis par I'intermédiaire d’une tige verticale de forte
rigidité fixée a I'extrémité supérieure de I'échantillon. La déformation est mesurée par un systéme
optique. Le matériau se trouve dans une enceinte isolée des vibrations par un systéme de suspen-
sion pneumatique. Un systéme de pompage est raccordeé a cette enceinte ; il permet d’atteindre un
vide de10 6 torr. Les mesures sont faites dans une atmosphére de 5 torr d’hélium. L'échantillon
est placé dans un four fabriqué a partir de la technologie THERMOCOAX et peut également étre
refroidi a I'azote liquide, ce qui permet un bon contrdle des vitesses de chauffe comme de refroi-
dissement. La température de I'échantillon est déterminée en utilisant la température mesurée au
niveau du four par un thermocouple et en corrigeant la différence de température entre le four et
I'échantillon.

La déformation est mesurée a 'aide de la déflexion d’un faisceau laser sur un miroir (cf. figure
2.6) placé sur la tige de torsion. Le déplacememu faisceau est mesuré grace a une cellule
photo-électrique. L'angle de torsigns’écrit alors :

d
= arctar{ — 2.2
o= arctari ) 2.2)
ouL estlalongueur du bras optique entre le miroir et la cellule. La déformatséécrit donc :
€= B b (2.3)
ac

ou c est la longueur de I'échantilloh,son épaisseur et et 3 des coefficients qui dépendent de la
géomeétrie de I'échantillon.
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FIG. 2.6: a) schéma du principe des mesures de frottement intérieur en torsion. La coatrainte
est appliquée par I'intermédiaire de bobines électromagnétiques et la déformnasuitante

est mesurée par un systéme laser b) schéma du pendule de torsion en mode forcé (tiré de
[Couteau 2004]) : A - échantillon, B - attaches, C - four, D - cryostat, E - tige rigide de torsion,

F - bobines d’Helmholtz, G - aimants permanents, H - systéme de suspension, | - contre-poids,
J - laser, K - mirairs, L - cellule photo-électrique linéaire, M - raccord au systeme de pompage,

N - jauge de pression type Bourdon
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2.3.3 Frottement intérieur : flexion de lame haute fréquence

La technique de flexion de lame a haute fréquence permet une mesure précise du module
d’Young. Une lame de longuelet d’épaisseu est fixée par des fils d’acier a ses deux noeuds de
vibration du mode fondamental. Une électrode placée au centre de la lame forme un condensateur
avec celle-ci. En appliquant une tension alternative haute fréquence a ce condensateur, la lame est
excitée a sa fréquence de résonance. Un systéme de modulation-démodulation de fréquence per-
met d’exciter en permanence la lame. Lorsque I'excitation est coupée, le signal électrique sortant
du démodulateur donne la fréquence de résonance de la lame et la mesure de la décroissance des
oscillations libres donne le décrément logarithmique. La fréquence de résohgreenet alors
de déterminer le module d’Young grace a I'’équation suivante [Vittoz et al. 1963] :

E_ 0,947pl4f2
==
oU E est le module d’Young de la lamle,son épaisseut,sa longueur ep sa densité.

(2.4)

FIG. 2.7: Schéma du principe de fonctionnement des mesures de flexion de lame : la partie
supérieure représente le point d'application de la tension, I'échantillon parallélépipédique est
fixé en deux points qui sont les noeuds de son mode de vibration fondamental (tiré de [Couteau
2004]).

Le frottement intérieur, lui, est donné par le décrément logarithmique, et s’écrit :

LA
tangp = E[WAW,

OUA etAi., sontles amplitudes des i-eme et i+nieme oscillations.
Les mesures ont été effectuées a I''PMC (EPFL) sur un dispositif dénommé XYLOPHONE.
Le systéme de flexion haute fréquence est disposé dans un four a atmosphére controlée.

) (2.5)
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Bilan

Dans ce chapitre ont été introduites les techniques expérimentales utilisées tout au|long de
ce travail.
Tout d’abord les techniques d’élaboration des verres massifs. Elles font appel a la fusion

des éléments métalliques dans un creuset froid sous atmosphére d’argon, puis a l'injection du
préalliage dans un moule en cuivre refroidi a I'eau, toujours en présence d’argon. Ces techniques
permettent de produire des échantillons avec deux géométries principales : plaque et cylindre, ces
derniers ayant des diamétres de 5 mm. Les échantillons pour essais mécaniques ont été découpé
au tour numérique et par électroérosion.
Puis ont été introduites les techniques de caractérisation. Tout d’abord la calorimétrig diffé-
rentielle a balayage (DSC) qui permet une étude de la stabilité thermique des verres, la mesure
de leurs températures caractéristiques lors d’'un réchauffement, une évaluation de leur qualité
structurale ainsi que du taux de cristallisation d’un échantillon.
Ensuite les techniques de diffraction, de rayons X et de neutrons, ont été introduites. Elles
permettent toutes deux de caractériser la qualité structurale des verres produits et d’étudier
leur cristallisation post-mortenou in-situ, respectivement. Enfin la microscopie électronique
en transmission (MET) qui permet une caractérisation structurale des matériaux a été brievement
présentée.
Enfin ont été introduits les essais mécaniques. Tout d’abord les essais de compression, qui
autorisent des mesures a vitesse de déformation constante, ou bien des essais de sauts de vitesse
de déformation, ou bien encore de relaxation de contrainte. Ces mesures permettent une étude
en viscosité et donnent acces au comportement plastique des verres. Ensuite, les mesures de
frottement intérieur et de flexion de lame, a tres faible amplitude de déformation, qui explorent
principalement les propriétés élastiques et anélastiques des verres. La technique de flexion de
lame haute fréquence permet notamment d’évaluer la variation du module d’Young des verres en
fonction de la température.




Chapitre 3
Résultats expérimentaux

Dans ce chapitre sont présentés les résultats de différents essais réalisés tout au long de ce
travail, a savoir tout d’abord I'étude de la stabilité thermique du matériau amorphe, essentielle-
ment par des mesures de calorimétrie différentielle a balayage (DSC), qui permettent d’évaluer les
températures caractéristiques des vefgest Tx, de caractériser la cinétique de cristallisation des
différents verres, d’évaluer des taux de cristallisation, etc., ainsi que par des mesures de diffraction
de neutrongn-situ et de rayons X. Puis sont introduits les essais de compression (auxquels seront
couplés des essais de caractérisation post-mortem (microscopie électronique, diffraction des rayons
X, DSQC)), essais qui se divisent en deux catégories : essais a vitesse de déformation constante et
essais de sauts de vitesse de déformation.

3.1 Stabilité thermique et cristallisation

3.1.1 DSC : essais a différentes vitesses de chauffe

Les mesures de DSC a vitesse de chauffe constante permettent de déterminer les vajeurs de
et deTy. A partir d’essais a différentes vitesses de chauffe, il est possible d’évaluer I'énergie d’ac-
tivation des phénomenes de cristallisation et de transition vitreuse par une analyse de Kissinger.

Les thermogrammes types obtenus pour les nuances D et J sont présentés figure 3.1. lls montrent
les différences dans le processus de cristallisation pour chacune des familles de composition qui
s'effectue avec un ou deux pics exothermiques. Les valeufgad Tx déterminées par ces essais
sont regroupées dans le tableau 3.1.

La famille de composition J présente deux pics de cristallisalipnet Tx2) alors que la famille
D n’en présente qu'un seul. Le premier pic, dans le cas de la nuance J, réduit nettement la zone de
liquide surfondu ce qui amoindrit |la stabilité structurale du verre. Ceci apparaitra clairement dans
les mesures isothermes.

55
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FiG. 3.1: a) DSC d’'un verre D’ : il n’existe qu’un pic de cristallisation b) pour un verre J' : il
existe deux pics de cristallisation.

Verre ‘ ng (K) ‘ Tx1 (K) ‘ Tx2 (K) ‘ AT (K)
D’ 659 761 - 102
D" 663 745 - 82
J 663 122 739 59

TaB. 3.1: Températures caractéristiques des verres D', D” et J’' pour une vitesse de chauffe de
8 K/min.

Des mesures de DSC réalisées a différentes vitesses de chauffe permettent d’évaluer I'énergie
d’activation des différents pics d’un thermogramme par une analyse de Kissinger. C’est ce qui a été
réalisé pour le verre D” en effectuant des mesures a 2, 8, 16 et 32 K/min. L'analyse de Kissinger
est fondée sur la relation de Johnson-Mehl-Avrami et améne la relation suivante, entre I'énergie
d’activation d’un pic et la vitesse de chautie

a E
n(2)=mc- — 3.1
n(T&) T RT, (3.1)

ouTp est la température du pic (fonction dget E est I'énergie d’activation du pic. Cette énergie
d’activation contient les énergies d’activation des termes de nucléation et des termes de croissance.
Le pic de cristallisation de la nuance D” présente une énergie d’activation apparente de 4,4 eV (cf.
figure 3.2). Dans le cas de verresZni14Cui25Ni1o_xFeBexs s ([Zhuang et al. 1999)), I'énergie
d’activation du pic de cristallisation varie entre 4,92 et 6,26 eV (elle augmente avec la teneur en
fer). Dans le cas d’'un verre ggCugpAl 10Nis, Liu et al ([Liu et al. 2002]) trouvent pour I'énergie
d’activation du pic de cristallisation une valeur d’environ 2,38 eV.
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FiG. 3.2: Tracé de Kissinger pour le pic de cristallisation de la nuance D”. Energie d'activa-
tion: 4,4 eV.

3.1.2 DSC : mesures isothermes

La cristallisation a température constante a aussi pu étre caractérisée en DSC par des mesures
isothermes a quatre températures différentes pour le verre D” (figure 3.3) aprés une montée rapide
a la température d’isotherme (320 K/min). De ces mesures on peut déduire une évaluation de
la fraction cristallisée en fonction du temps en écrivant (les limites de cette approximation ont été
discutées dans la partie calorimétrie différentielle du chapitre Technigques Expérimentales) :

X(t) = M (3.2)
Ho

ou h(t) est le flux de chaleur a l'instant t &ty I'enthalpie totale du pic de cristallisation (on a
Ho = [ h(t)dt).
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FiG. 3.3: (a) Isothermes pour le verre D” avec montée a 320 K/min, (b) évolution de la fraction
cristallisée déduite des mesures présentées en a).

Liu et al. ([Liu et al. 2002]) trouvent pour le verresgCuzpAl 1oNis une cinétique relativement
similaire avec celle trouvee ici pour le méme /& 1,06, soit un taux de cristallisation de 90 %
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atteint en environ 500 s (& comparer avec la figure 3.3.b, courbe a 710 K).
L'énergie d’activation de la cristallisation E peut aussi étre évaluée par des mesures isothermes

a différentes températures. Si I'on écrit gyest le temps nécessaire a une certaine température T
pour que la fraction transformée soit égale a partir de I'équation JMA, il vientimmédiatement :

)
ou K est une constante, n I'exposant d’Avrami et les autres parameétres ont leur sens habituel. Cette
valeur d’énergie d’activation ne peut toutefois pas se comparer directement a celle obtenue par la
méthode de Kissinger dans le cas ou la cristallisation ne se fait pas a composition constante.

En utilisant le temps pour lequel le matériau est cristallisé a 36.94) pour les trois tem-
pératures 710, 720 et 740 K, on trouve une énergie d’activation apparente de 2,7 eV. Cette énergie
doit encore étre multipliée par I'exposant d’Avrami n, d’apres I'équation 3.3, ce qui conduit a des
énergies d’activation extrémement élevées, de I'ordre de 9 eV.

Une analyse un peu plus détaillée des résultats peut étre faite en tral;m(qt}—x)) en fonction
deln(t), oux est la fraction cristallisée déduite des mesures de D$@¢emps. Sile phénoméne
de cristallisation ne se réalise que suivant un seul mécanisme, ces courbes doivent étre des fonctions
affines de pente n (I'exposant d’Avrami) et d’ordonnée a l'origih@k). Or (figure 3.4) ce tracé
des résultats révele I'existence d’un mécanisme de cristallisation plus complexe puisqu’au moins
deux ou trois domaines peuvent étre observés systématiquement, quelque soit la température de
mesure. Pour la courbe & 720 K, par exemple, on a1Bn2) n~ 7,5, et 3) n~ 2. De tels résultats
ont été observés dans d’autres systemes comme les ternaires Zr-Cu-Ni ([Wang et al. 2003a]) pour
lesquels I'exposant d’Avrami local peut dépasser 6 ou bien le systeme Zr-Cu-Al ([Wei et al. 1998])
pour lequel 'exposant d’Avrami varie entre 1,5 et 3,5.

2
1 3)n=184%9,110" N
< 0f 2)n=758 k=79.10" 7
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~ -1+ 7
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L 1)n=32k=610" — 710K
3 — 720K| |
| 740 K
_ . | . | . |
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7
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FiG. 3.4: Tracé dén(In(%;)) vsIn(t) pour trois températures d'isothermes différentes (710,
720 et 740 K) avec montée rapide (320 K/min). Pour un mécanisme unique de cristallisation
suivant la loi JMA &(t) = 1—exp(—kt")), ces courbes devraient étre des droites. Les valeurs
de k et de n déduites des mesures ont été insérées pour la courbe a 720 K.
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Ces résultats ne peuvent étre interprétés simplement, d’'une part car I'approche de Johnson-
Mehl-Avrami implique I'existence d’un seul couple (n, k), ce qui revient a dire que I'on devrait

avoir des droites sur le graplhe(ln(%()) vsin(t) et, de plus, les valeurssh4 n’ont pas de sens
physique clair.

Le traitement thermique que subissent les échantillons pendant un essai de compression a été
reproduit en DSC, en utilisant une vitesse de chauffe de 10 K/min pour atteindre la température
visée. Un tel traitement entraine une cristallisation un peu plus rapide comme on peut le constater

sur la figure 3.5 qui montre I'évolution de la fraction cristallisée en fonction du temps pour deux
vitesses de montée en température.

— Montée 320 K/min
— Montée 10 K/min

Fraction cristallisée
o
o
|

L |
% 2000

| | | |
4000 6000 8000
Temps (S)

FiG. 3.5: Comparaison de I'évolution de la cinétique de cristallisation pour deux vitesses de
chauffe différente : 320 K/min et 10 K/min : la vitesse de chauffe plus lente voit sa cinétique
de cristallisation accélérer.

La comparaison des nuances D” et J' révele la plus grande stabilité thermique de la premiere,
ce qui parait normal eu égard a son plus grand domaine surfondu. Alors que ces deux nuances ont a
peu pres la méme température de transition vitreuse, dans le cas d’une isotherme a 710 K avec une
vitesse de chauffe de 10 K/min (figure 3.6), le maximum du pic de cristallisation pour la nuance
D” se situe a environ 2350 s contre seulement 400 s pour le premier pic de cristallisation dans le
cas de la nuance J' : la cristallisation se produit beaucoup plus vite pour la composition J'.
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2600 : 4000
Temps (s)
FiG. 3.6: Comparaison des isothermes a 710 K (vitesse de chauffe 10 K/min) entre les nuances
D” (en rouge) et J’' (en bleu) : la nuance J' est nettement moins stable que la nuance D” (la

cristallisation démarre sans doute au cours de la montée en température).

6000

3.1.3 Diffraction de neutronsin situ

La cristallisation d’amorphes de composition Zr-Ti-Al-Cu-Ni proches de celles étudiées ici, a
été menée par des mesures de diffraction de neutron in-situ, corrélées a la DSC (cf. [Soubeyroux
and Claret 2001a;b]). Pour ces alliages, le parcours de cristallisation varie selon la teneur en Ti :
pour une teneur de 2,5 % de Ti, une phase quasicristalline apparait en premier, alors que pour une
composition en Ti de 5 %, c’est une phaseNirqui précipite la premiére, puis, ces deux phases
étant métastables, ATu ainsi que d’autres phases apparaissent a plus haute température.

La diffractionin situ des neutrons permet de suivre I'apparition des phases et de la corréler
avec les pics observés en DSC. Les figures 3.7 et 3.8 présentent les résultats de ces mesures poul
les nuances D” et J'. On constate que le chemin de cristallisation de ces deux nuances est trés
différent. En effet, lors du traitement thermique "rapide” (comparer les figures 3.7.a et 3.8.a) (c’est
adire une chauffe & vitesse constante de 2 K:Hida composition D” cristallise directement sous
une forme stable 2Cu tétraédrique (le Zr pouvant étre substitué par du Ti et le Cu par du Ni) ainsi
gue quelques phases minoritaires comm@iTcubique et Z§(Ni,Cu)1o alors que la composition
J' forme tout d’abord une phase tétraédrique métastabNifui se décompose ensuite enCu
tétraédrique et Z{Ni,Cu)1o orthorhombique et BNi cubique (cf.[Soubeyroux and Claret 2001b]).

Le traitement lent ne modifie pas le chemin de cristallisation de la nuance J' qui passe par
les mémes étapes au cours de sa cristallisation (comparaison des figures 3.8.a et b). Par contre
la nuance D", lors du traitement lent, passe par la phase intermédiaire tétraédrique métastable
Zr,Ni (différence entre les figures 3.7.a et b) qui se décompose a plus haute températu@en Zr
tétraédrique, pour aboutir a la méme structure que lors du traitement rapide.
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FiGc. 3.7: Diffraction de neutron situ réalisée sur des échantillons de composition D”. a)
suivant le chemin thermique "rapide" b) suivant le chemin thermique "lent" (ces deux chemins
thermiques ont été présentés au chapitre 2).
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Fic. 3.8: Diffraction de neutronf situ réalisée sur des échantillons de composition J'. a)
suivant le chemin thermique "rapide" b) suivant le chemin thermique "lent".
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3.2 Compression

3.2.1 Introduction

Les expériences de compression uniaxiale ont permis d’effectuer différents types d’essais :
tout d’abord, les essais conventionnels, pendant lesquels la vitesse de déformation est maintenue
constante du début a la fin de I'essai (ces essais ont été effectués sur les trois nuances (D', D” et J')
a trois ou quatre températures différentes), et ensuite des essais de sauts de vitesse de déformation
qui permettront d’évaluer les paramétres d’activation du matériau, sur les nuances D’ et D”.

3.2.2 Essais a vitesse de déformation constante
Etat amorphe

Sur les trois nuances, des essais conventionnels ont été effectués a vitesse de déformation
constante pour différentes températures. Les résultats pour les essaig¢@r* .51 sont pré-
sentés figure 3.9. Le premier élément a noter est la trés grande déformabilité des verres a ces
températures : ils peuvent facilement étre déformés jusqu’a plus de 100 %. Le deuxiéme point
important est la tres forte activation thermique de la contrainte d’écoulement : sur un intervalle de
20 K, la contrainte chute d’environ 200 MPa a 20 MPa, soit un facteur 10. On peut aussi noter
I'apparition de petit®vershootpour les verres D’ et J’ déformeés a 683 K (figure 3.9.a et ¢). Enfin,
les courbes contrainte-déformation présentent, sur le plateau plastique, un écrouissage apparent
significatif. Dans le cas du verre D’, ce durcissement peut étre d a la friction des mors. En effet,
en considérant une loi de frottement conduisant a une augmentation de la contrainte en fonction de
la déformation de la forme :

K Do
3v/3Ho
ou ag est la contrainte d’écoulement initiale)e coefficient de frottemenDg le diametre initial
de I'éprouvette Hp sa hauteur initiale et la déformation, et en prenapt~ 0,2 (ce qui est la
valeur maximale a laquelle on puisse raisonnablement s’attendre pour le coefficient de frottement)
le durcissement attendu est inférieur & 10 % de la contrainte initiale pour une déformation de 1. Par
contre, les verres D” et J’ montrent des durcissements nettement plus importants et dont l'origine
est difficile a établir.

o=0p |1+

lexp(3) (3.4)

Cristallisation et déformation

Pour les verres D” et J’, un durcissement important apparait pour les essais a 703 K apres
une déformation d’environ 0,7 et 0,25 respectivement. En effet, ce durcissement s’explique par la
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FiG. 3.9: Essais a vitesse de déformation consta&ntel(0*.s1) pour les nuances D’ (a), D”
(b) et J' (c). Les oscillations de la contrainte visibles au début des courbes correspondent aux
oscillations de la température du four d’environ 2 K autour de la consigne avant de stabiliser.

cristallisation de I'échantillon en cours de déformation. Cette cristallisation partielle, dans le cas
du verre D”, a été mise en évidence par des observations au MET qui révéelent une taille de grain
de l'ordre de 15 a 30 nm (figure 3.10), des mesures de rayons X (figure 3.11.a) et des mesures
de DSC qui montrent que le taux de cristallisation de I'échantillon en fin d’essai de compression
vaut environ 60 % (ce taux est déduit de I'enthalpie de cristallisation de I'’échantillon divisée par
I'enthalpie de cristallisation d’'un verre brut de coulée, comme cela a été présenté au chapitre
2). Cette valeur du taux de cristallisation est compatible avec le cliché de diffraction obtenu en
MET présenté a la figure 3.10.c. On a pu rendre compte de I'effet durcissant de la cristallisation
a l'aide du modele de Brown et Clarke ([Brown and Clarke 1975]) qui repose sur la notion d’une

contrainte retour exercée par des précipités indéformables sur une matrice en déformation plastique
(cf. annexe D).
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(a) (b)

(©

FiG. 3.10: a et b) images en champ sombre obtenues en microscopie électronique a transmis-
sion sur I'échantillon D” durci en compression a 703 K : les cristaux ont une taille comprise
entre 15 et 30 nm et semblent répartis de fagcon homogéne dans tout I'échantillon c) est le
cliché de diffraction de I'image a. On devine des cercles de diffusion du verre et on voit clai-
rement les taches de diffraction des nanocristaux. Ce cliché est compatible avec un taux de
cristallisation d’environ 60 %.
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Si la cristallisation d’un échantillon entraine un fort durcissement de celui-ci, la déformation
plastique semble avoir aussi un impact important sur la cristallisation de I'échantillon.

Les mesures de DSC ont permis d’évaluer le taux de cristallisation de I'échantillon de verre
D” déformé a 703 Ka environ 60 %, alors que le taux attendu d’apres des mesures de DSC ayant
suivi le méme parcours thermique est d’environ 6 % (cf. figure 3.12). La déformation plastique
semble donc avoir, ici, accéléré fortement la cinétique de cristallisation de I'échantillon. Il convient
toutefois de considérer ces résultats avec prudence, notamment en raison de I'incertitude qui peut
exister sur les températures entre la température isotherme d’un échantillon de DSC et celle d’'un
échantillon déformé en compression...

La comparaison entre un échantillon D” cristallisé a 720 K en DSC et I'’échantillon durci en
compression a 703 K montre une différence importante au niveau des spectres X (figure 3.11.b) :
celui qui a été déformé posseéde deux pics de moins que I'échantillon cristallisé en DSC. Ce sont les
pics de la phase ZNi tétraédrique. En outre, ces deux diagrammes de diffraction ont été indexés
avec une phase ZXi cubique a grande maille (ici, 12,08 A), phase approximante d’un quasicris-
tal. Jusque la cette phase n’'avait pas été observée lors de la cristallisation de cette nuance (D"),
toutefois, une composition proche (notée F, cf. figure 1.9, p. 12 et [Soubeyroux and Claret 2001a])
“"transite" par cette phase avant de cristalliser finalement sous une forme identique a celle des com-
positions J’ et D”. Cette phase dite "big cube™ a été rencontrée dans différentes compositions de
verres base Zr au cours de leur cristallisation (cf. par exemple [Baricco et al. 2001] et [Li and Saida
2000Y)).

Cette comparaison semble indiquer que la déformation plastique favorise la formation d’'une
phase métastable "big cube”, néanmoins ces deux essais n‘ayant pas été realisés aux mémes tem
pératures, il conviendrait de confirmer cette hypothése par des essais complémentaires.
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FiG. 3.11: Comparaison des diagrammes de diffraction de rayons X a) pour les échantillons
D-11-4 (déformé a 693 K et n'ayant pas subi de durcissement anormal) et D-11-5 (déformé a
703 K et ayant subi un fort durcissement anormal). Ces mesures montrent que la cristallisation
est responsable du durcissement intense de I'échantillon déformé a 703 K b) pour I'échantillon
D-11-5 et un échantillon cristallisé en DSC a la température de 720 K : leurs spectres de
diffraction montrent des différences, notamment I'échantillon cristallisé en compression ne
présente pas de pic aux anglés=235,2 et 44,4.
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FiG. 3.12: Superposition de la courbe de compression de I'échantillon durci &3180de
I'évolution de la fraction cristallisée déduite des mesures de DSC pour la méme vitesse de
chauffe et un isotherme a la méme température {(€30
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3.2.3 Sauts de vitesse

Les sauts de vitesse de déformation permettent d’évaluer la sensibilité a la vitesse de déforma-
tion ainsi que la variation de la viscosité en fonction de la vitesse de déformation.

Résultats

Les résultats pour les verres D’ et D” sont présentés sur la figure 3.13. Ces expériences n’ont pas
éte réalisées sur la nuance J’ en raison de la présence d’une trop grande quantité de bulles dans les
échantillons. Les essais de sauts de vitesse de déformation ont été réalisés pour des températures
allant de 683 a 703 K sur les nuances D’ et D", et les vitesses de déformation utilisées sont :
2,5x10% 5x10%4 1x10°3 2,5x 10 3 et5x 103 .s 1, sauf pour deux essais : le verre D’ &

683 K a été déformée jusqu’a la vitesse maximal@,de< 1023 .s~1, et pour le verre D” & 703 K,
la séquence des vitesses de déformation a commehiséld * .s1, dans les deux cas en raison
d’'un niveau de contrainte respectivement trop haut ou trop bas.

On constate que desershootsle contrainte apparaissent au fur et a mesure que la température
d’essai diminue et que la vitesse de déformation augmente.
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FiG. 3.13: a) sauts de vitesse de déformation pour le verre D’ a trois températures (en outre,
sur I'essai a 703 K, un essai de relaxation de contrainte a été réalisé0a7) b) et a quatre
températures pour le verre D”. Les vitesses de déformation €8t 104, 5x 1074, 1073,
2,5x10%et5x 103 s L.

Ces résultats confirment la forte sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation, c’est
a dire le caractere viscoplastique des verres métalliques lorsqu’ils sont déformés dans la zone de
transition vitreuse. Aux faibles vitesses et aux fortes températures, le matériau accede trés rapide-
ment a une valeur stationnaire de la contrainte. En revanche, aux fortes vitesses et/ou au faibles
températures, on voit I'apparitionaVershoots
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Il est intéressant de comparer les essais a vitesse de déformation constante et les essais de saut:
de vitesse. Un exemple est présenté sur la figure 3.14 pour le verre D’ : on constate qu’apres une
succession de trois sauts de vitesse, croissante puis décroissante, la contrainte revient a son niveau
initiale mesuré a la méme vitesse vitessesde10~4 .s~1. Une caractéristique remarquable des
verres métalliques étudiés dans ce travail est que, pour une vitesse donnée, le niveau de contrainte
ne dépend pas du parcours mécanique qui a précédé : le méme niveau de contrainte est retrouvé
aprés les sauts de vitesse pour la vitesse de déformmtid®* .s 1.
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FIG. 3.14: Comparaison pour le verre D’ de I'essai a vitesse constatd @ .s™1) et des
sauts de vitesse a 693 K.

Sensibilité a la vitesse de déformation

Dans les polycristaux, on représente souvent le comportement a chaud par une loi du type :

0 =KEM (3.5)

et la valeur de m renseigne sur les mécanismes de déformation préférentiellement activées : m =1
correspond a la diffusion (comportement newtonienk: 1,5 au glissement aux joints de grains,

m = 0,2 ou 0,3 au mouvement des dislocations (ces deux derniers mécanismes ne sont évidemment
pas attendus dans les verres). Cet exposant peut varier au cours d’'un essai mécanique, toutefois,
ordinairement, ses variations correspondent aux transitions d’'un mécanisme de déformation a un
autre. m s’obtient en écrivant :

dlno
" 3.6
dlng (3.6)
Dans le cas des polycristaux déformés a vitesse de déformation trés faible et a haute tempéra-

ture, le comportement peut étre newtonien (fluage diffusionnel). Quand la vitesse de déformation
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augmente et/ou la température diminue, en général m diminue et tend vers 0,5 (superplasticité), ou
0,2 - 0,3 (mouvement de dislocations).
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FIG. 3.15: Sensibilité a la vitesse de déformation en fonction de la vitesse de déformation pour
trois températures différentes, pour les verres D’ (a) et D” (b).

La figure 3.15 présente la valeur du coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation pour
les verres D’ et D” en fonction de la vitesse de déformation a trois températures différentes. On
remarque tout d'abord qu’a haute températigg)(le verre possede un comportement newtonien
(m = 1), puis que le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation se met a diminuer conti-
nament des que la température diminue et/ou que la vitesse de déformation augmente, sans tendre
vers une valeur plateau. Cette décroissance continue est observée dans un large domaine de vitesse
de déformation. Cette évolution suggeére plutdt I'existence d’un mécanisme unique a l'origine de
la déformation dans le domaine expérimental étudi€, avec un biais croissant par rapport au com-
portement newtonien.

Analyse en viscosité

Viscosité Les mesures de sauts de vitesse permettent de déduire la viscosité du matériau en
fonction de la vitesse de déformation pour chaque température, par définition :
o

=% (3.7)
oun est la viscositég la contrainte et la vitesse de déformation uniaxiale. Le facteur 3 vient de
ce que la viscosité se définit en cisaillementpas 1/y, avect = a/+/3 ety = /3¢ Ici on prend
pouro la valeur de contrainte deswershootsquand il y a lieu, plutét que celle du plateau associé,
afin d’obtenir des valeurs de viscosité a isostructure - autant que possible.
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Les résultats déduits des sauts de vitesses sont présentés sur la figure 3.16. La transition du

domaine newtonien au domaine non-newtonien apparait clairement (viscosité constante ou non
quand la vitesse de déformation varie) ;
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FiG. 3.16: Viscosité en fonction de la vitesse de déformation pour les verres D’ (a) et D” (b)
déduite des sauts de vitesse de déformation pour les quatre températures—avege.

Viscosité newtonienne : énergie d’activation et terme pré-exponentielLa viscosité newto-
nienne pour chaque température est donnée par la limite vers laquelle tend la viscosité aux faibles
vitesses de déformation. La viscosité newtonienne est thermiquement activée et les deux facons
classiques d’écrire la dépendance de la viscosité avec la température sont soit la loi VFT soit une
loi Arrhénienne. Dans un intervalle de température aussi étroit, les deux écritures sont valables
'une et I'autre et nous choisissons ici d’utiliser une loi arrhénienne, donc de la forme :

E
NN = noexp<ﬁ) (3.8)

La figure 3.17 présente I'analyse de I'activation thermique de la viscosité newtonienne pour les
verres D’ et D”.

L'énergie d’activation apparente de la viscosité newtonienne est de 5,1 eV dans le cas du
verre D’ et 5,7 eV dans le cas du verre D", et le terme de fréqu@gceaut respectivement
2x 10727 et 9x10°32 Pa.s. A titre de comparaison, [Kato et al. 1998] trouvent E = 5 elfget
= 3,7x10 %8 Pa.s pour le verre RgNi1oCusoP2o, [Kawamura et al. 2001] trouvent 3,8 eV pour le
verre ZgsAl19Ni1oCuys. Les valeurs de I'énergie d’activation et du terme pré exponentiel seront

discutées au chapitre 4, toutefois on peut déja constater que celles mesurées pour nos verres sont
de l'ordre de grandeur de ce qui est trouvé dans la littérature.
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FiG. 3.17: Détermination de I'énergie d'activation de la viscosité newtonienne pour les verres
D’ etD".

Courbe maitresse Suivant une procédure décrite notamment dans [Kato et al. 1998] et [Kawa-
mura et al. 2001], il est possible de produire des courbes maitresses a partir de ces données en
utilisant les variables suivantes : en ordonnée, la viscosité réglnteou n est la viscosité pour
différentes vitesses de déformatiomgtla viscosité newtonienne pour la méme température, et en
abscisse le produtat ou€ est la vitesse de déformation (dont dépend la viscosit®) etprésente

une translation de déformation, qui permet de superposer les courbes normalisées par la viscosité
newtonienne, en choisissant une température de référence. Il est alors possible de regrouper toutes
les valeurs de viscosité sur une courbe unigue, en choisissant ici 693 K. Elles obéissent alors a une
loi de la forme :

B
n_ 1—exp(£) (3.9

NN ear

Pour le verre D’ (figure 3.18.a), B = 0,021t 0,61, pour le verre D” (figure 3.18.b), B =0,03
etf3 = 0,55 (cf. [Kato et al. 1998] et [Kawamura and Inoue 2000]).

Les valeurs d’exposanfstrouvées ici sont un peu plus faibles que ce qui est classiquement
observé dans la littérature (généralement entre 0,8 et 0,9). Le terme B peut s’interpréter en l'inverse
d’un temps caractéristique, qui vaut alors environ 20 a 30 s. Kato et al. [Kato et al. 1998] trouvent
180 s pour un verre ReNi1gCuzoP20. Ces approches restent largement phénoménologiques, et il
est difficile de relier ces grandeurs a des paramétres caractéristiques de la structure des verres.
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FiG. 3.18: Courbes maitresses pour les verres D’ (a) et D"(b) selon I'équation 3.9
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Bilan

Dans ce chapitre ont été présentés les résultats expérimentaux. Il existe principalement deux
types de résultats : les essais mécaniques et les mesures structurales (que ce soit la caractérisation
structurale post-mortenou bien I'étude de la stabilité structurale qualitative).

Tout d’abord, les analyses DSC ont montré que les verres produits possédent un intervalle
de transition vitreuse large et une bonne stabilité thermique. L'étude couplant DSC et diffraction
de neutrons a permis d’établir la nature des phases et leur ordre d’apparition en cours de cristal-
lisation. Ces phases ne sont pas les mémes suivant que le verre est de la famille de composition
D ou J. La famille D cristallise directement sous la forme™r tétraedrique (essentiellement)
alors que les verres J passent par une phase métastablietélraedrique avant de former|la
phase stable 2Cu tétraédrique. Les mesures isothermes de DSC ont permis de montrer que
I'approche phénoménologique classique de Johnson-Mehl-Avrami rend difficile I'interpretation
physique des résultats.

Les essais de compression uniaxiale ont montré la grande déformabilité de ces matériaux
dans le mode homogene et la forte activation thermique de la contrainte d’écoulement. Les essais
a 703 K associés a des mesures de DSC et de diffraction des rayons X ont montré que la cristal-
lisation entraine un fort durcissement du matériau au cours de sa déformation. De plus, il semble
gue les phases formées dans I'échantillon D” ne soient pas les mémes suivant que I'échantillon
cristallise en cours de déformation ou non. Ces expériences ont révélé la formation d’'une phase
intermédiaire, dite "big cube”, inobservée jusque-la pour ces compositions. Enfin, il semble pos-
sible de dire que la déformation plastique entraine une accélération de la cristallisation|pour la
famille D.

Enfin, les essais de sauts de vitesse ont permis de réaliser une analyse en viscosité qui montre
I'existence d’un domaine newtonien et d’'un domaine non-newtonien. La viscosité newtonienne
posséde une énergie d’activation apparente comprise entre 5 et 6 eV pour les nuances D’ et D”.
Toutes les données de viscosité peuvent étre regroupées sur une courbe maitresse unigue.




Chapitre 4

Analyse en volume libre, taux de défauts
independant de la deformation

Dans ce chapitre est présentée I'analyse des résultats des essais mécaniques via le formalisme
du volume libre, essentiellement suivant I'approche de Spaepen. Puis les paramétres physiques
déduits sont discutés en fonction des différents modéles présentés dans la bibliographie.

4.1 Loi de comportementg(0)

L'équation constitutive de la vitesse de déformation plastique déduite de I'approche de Spaepen
s’écrit, en sollicitation uniaxiale :

* m
£= exp(—%) @exp(—%) sinh<%> (4.1)
f

ou, le termees = exp(—yW* /v¢) correspond & uneoncentration de défauts d’écoulemenqui, par
hypothése, ne dépend que de la température. Le t2vevgAG™/KT) correspond a la fréquence

de migration des défauts et le terrsi@h(aV/2/3kT) est le biais introduit par la contrainte ; le
coefficienty/3 vient de la relatiort = a/+/3 qui est le passage d’une sollicitation en cisaillement &
une sollicitation uniaxiale, qui doit intervenir puisque la loi de Spaepen est écrite pour un cisaille-
ment et les essais mécaniques réalisés ici sont des sollicitations uniaxiales. L'équation (4.1) peut
s’écrire :

. oV
€ = gpSinh 4.2
0 (2\/§kT) (42)
avec :
) ) AGM
€0 =Cf(T)egc=cCt(T)2vexp T (4.3)

75
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La concentration en défauts peut étre prise, en premiere approximation, égale<g : cela
suppose que le matériau a eu le temps de réaliser la mise a I'équilibre thermique, ce qui parait
plausible puisque les températures d’essai se situent dans l'intervalle de transition vitreuse, ou le
taux de deéfaut est proche de I'équilibre, par définition, et ou les phénomenes diffusifs peuvent
se produire rapidement. Le taux de défauts a I'equilibre pour une température donggest
généralement décrit par une loi type VFT ou bien par une loi d’Arrhénius. Dans cette analyse, on
fait I'hnypothése que :

Ct(T) =Cteq(T) = Ct, exp(—%) (4.4)

4.1.1 Ajustement de la loi de comportement

La détermination du volume d’activation doit étre faite a partir des couplepigsus des essais
expeérimentaux. Dans le cas ou degershootsont présents, la question se pose de la contrainte
a retenir : contrainte pic ou contrainte plateau. En effet, I'équation 4.2 s’appuie sur une relation
univoque entre la contrainte et la vitesse de déformation (pour une température donnée). Afin de
se rapprocher de conditions isostructures, il est préférable de retenir les contraintes maximales des
overshoots
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FIG. 4.1: Vitesse de déformation en fonction de la contrainte mesurée par sauts de vitesse, a)
pour le verre D’ et b) pour le verre D”. Les courbes en noir représentent I'ajustement de la
I'équation 4.3 pour chaque température, les valeurs des paramétres se trouvent dans le tableau
4.1.

Les paramétres déduits de cet ajustement sont présentés dans le tableau 4.1. L'ajustement pel
se faire correctement pour des volumes d’activation fluctuant de 10 % autour des valeurs présentées
et de 25 % en ce qui concerne le paramegreCes valeurs sont proches de celles trouvées dans le
verre ZesCugpAl10Nis par Reger-Leonhard et al. (cf. [Reger-Leonhard et al. 2000]).
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Verre D’ D”
Température (KY & (s |[VA® | & | VAY
673 4,7x10°° | 226
683 2,6x104| 201 | 3,4x10°%| 242
693 9,2x104| 206 |1,9x10°3| 181
703 34x103| 193 |8,2x10°| 168

TAB. 4.1: Parametres de la loi en sinus hyperbolique (équation 4.2) L'essai sur le verre D” a
673 K a été réalisé sur une éprouvette issue d’'une coulée différente des trois autres.

4.1.2 \Volume d’activation

Les valeurs élevées du volume d’activation suggérent des mouvements atomiques coopératifs.
Pour se fixer les idées, il est possible d’évaluer un volume atomique nidykams les verres D”
et D', évalué par une simple moyenne pondérée. Il vaut environ®18ds volumes d’activation
trouvés ici (cf. tableau 4.1) impliquent, dans cette approximation, que 13 a 19 atomes sont impli-
gués dans un événement de plasticité. Toutefois, pour écrire complétement le travail de la force, il
ne suffit pas d’écrire qu'il est égal@Vv, mais il faut prendre en compte la déformation locale et
donc écrire qu’en falV = ggvp, ol v est le volume de la zone concernée par le mouvement ato-
mique dans le cas de Spaepen. Ainsi, si I'on fait 'hypothesesgeel, 'événement de plasticité
décrit dans le cadre de I'approche de Spaepen implique le déplacement de 10 a 20 atomes d’'une
distance égale au diamétre atomique. Par ailleurgy i1, le nombre d’atomes impliqués dans
I'événement croit en proportion inverse.

O

¢=b
—(O<— ¢ I |

1 0
FIG. 4.2: Schéma 2D illustrant la sphére de rayon R dans laquelle existe un gradient de dé-
formation suite au saut d’'un atome, déformation qui va de 1 au centre a 0 a la surface de la
spheére, pour des atomes de diamétre b.
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L'approche de Spaepen postule le saut d’'un atome dans un trou de taille suffisante, ce qui parait

contradictoire avec des valeurs élevées du volume d’activation. Néanmoins, on peut imaginer que
le déplacement d’'un atome ne se fait pas sans un certain déplacement de ses proches voisins,
déeplacement qu’il faudrait alors prendre en compte dans le travail de la force a I'échelle atomique,
et donc inclure dans le volume d’activation. On peut ainsi estimer, dans I'approche de Spaepen,
gue le saut d'un seul atome influence les atomes voisins sur une sphéere de rayon R (cf. figure
4.2). Pour I'atome réalisant le saut, la déformatigivaut 1. Les autres atomes, contenus dans la
sphere de rayon R, se déplacent d'une fraction du diamétre atomique; mbdtdonc pour eux :
& = X;/b < 1 (oub est le diamétre atomique moyen). Le travail de la contrainte appligeséepar
suite :W = ob?Nx; (avecx < b), d'ouW = oV = ab?5;x etV* = b3,/ = QNg;, g variant de
0, & la périphérie, a 1 au centre. On a aldig; =V /Q. AvecQ ~ 13A3,V ~ 20043, en prenant
& = 0,5, on trouve N = 31 atomes.

Il est aussi possible d’expliquer ces valeurs du volume d’activation par I'approche d’Argon,
qui postule, elle, que la déformation implique des zones circulaires de quelques atomes de rayon,
ce qui correspondrait tout a fait a 'ordre de grandeur des valeurs trouvées. Comme les deux ap-
proches conduisent & la méme relation fondamentale (équation 4.2 ci-dessus), il est difficile de les
distinguer sur cette seule base.

4.1.3 Energie d’activation, terme pré-exponentiel

Compte-tenu du fait qu’'on a constaté une légere dépendance du volume d’activation avec la
température, il parait nécessaire d’évaluer I'impact de cette dépendance sur I'énergie d’activation
déja évaluée au chapitre 3 dans le cas de la viscosité newtonienne. D’aprés les relations 4.3 et 4.5
il vient :

: AGM AG® AG™ + AGE
€o=2Vv exp(—ﬁ) Cf, exp(— T ) = 2VCy, exp(—T) (4.5)

Il faut toutefois noter que par cette méthode n’est mesurée que la partie enthdipiueAH®
de I'énergie libre d’activation totaldG™ + AG® : la contribution entropiquAS™ + AS° se retrouve
dans le terme de fréquence.

| 2vexp(AS/K) (s71) | AH™+AHC (eV)

D’ 3,67x 106 5,45
D" 3,18x 10%2 6,23

TAB. 4.2: Parameétres d’activation du termede la relation 4.2.

La somme des énergies d’activatidkH™ + AHC) ainsi déduites (en tragant b en fonction
de 1/T) sont supérieurs a 5 eV. Reger-Leonhard et al. ([Reger-Leonhard et al. 2000]) ont trouvé dans
le cas d'un verre Z5CuzpAl10Nis une énergie d’activation d’environ 4,2 eV. En tenant compte de



4.2. ANALYSE EN VISCOSITE : COURBE MAITRESSE 79

I'énergie d’activation associée a la variation du taux de défa\#g) (cf. [Daniel et al. 2002]),

Daniel et al. concluent que, pour ce verre, I'énergie de migrakidf' vaut environ 1,7 eV. Les
verres D’ et D” présentant des températures caractéristiques proches du ygtesehl 1oNis et

des compositions relativement voisines, il parait fondé d’estimer que I'énergie de migxgifon

soit du méme ordre de grandeur pour ces trois verres. Toutefois le méme calcul ne peut étre fait
ici, puisque I'énergidH® n’est pas connue pour les verres D’ et D”.

Les facteurs de fréquence, eux, prennent des valeurs trés grandes, supérieures de plus de vingt
ordres de grandeur a la fréquence de Debye (envirbhst®). Des résultats aussi élevés sont clas-
siguement observés dans les verres métalliques. Par exemple, pour un ygkligdPgh, Deng et
al. ([Deng et al. 1993]) trouvent des facteurs de fréquence variant entteetlQ0*? s1. Dans
le cas des verres D’ et D”, dans I'approche de Spaepen, si 'on\pes&0!3, il faut alors que :

1031 < exp(%) <10*2 d'ol: 71.k< AS"+AS® <97 .k, ol k est la constante de Boltzmann.

Ces valeurs sont entachées d’'une grande incertitude, compte-tenu des fortes énergies d’activation
mesurées. Toutefois, de telles valeurs d’entropie sont observées dans le cas des verres dans les
mesures de diffusion (cf. [Faupel et al. 2003]) et interprétées le plus souvent comme la signature
d’'un phénoméne impliquant de nombreux atomes lors d’'un événement de diffusion. Pour la diffu-
sion, Faupel et al. notent une distribution&igallant de 19 a 56.k selon la composition du verre.

Les mouvements de diffusion sont donc de nature coopératives, comme apparemment les mouve-
ments de plasticité, c’est a dire que le mécanisme élémentaire semble impliquer un nombre élevé
d’atomes.

L'approche DQP, elle, explique ces hautes valeurs du terme de fréquence par le caractere hié-

rarchiguement corrélé du mécanisme de déformation, sans faire appel a des termes entropiques
élevés.

4.2 Analyse en viscosité : courbe maitresse

e . . . . s m
La théorie du volume libre donne pour expression de la viscosité égvec:2v exp(%)) :

o o
3SOSInh(2\/§kT)

D’ou (cf. p. 29) la viscosité newtonienne :

o 2v/3kT
IN= 38 = 35V

En prenant le rapport des équations 4.6 et 4.7, il vient :

4.7)
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n _ oV/2y/3kT X

NN sinh(0V/2y/3KT)  sinhx
qui est I'équation d’une courbe maitresse obtenue en normalisant la viscosité par la viscosité new-
tonienne pour chaque température et en prenant la variable réiyiga/3kT, ou V est le volume
d’activation déduit de I'analyse précédente (cf. tableau 4.1 p. 77). La figure 4.3 représente la courbe
maitresse et les points expérimentaux. Cette courbe maitresse se révele étre une bonne description
de la viscosité du verre en fonction de la température et de la contrainte et ne nécessite pas l'usage
d’'un parametre de décalage, contrairement aux approches plus habituelles rencontrées dans la lit-
térature (cf. p. 73).

(4.8)

10 ¢
¢ D"
L n [
—x/sh X
=
£ 4
; o
01 I ||||||\I I Illlllli I I Y |
0.01 0.1 1 10

tVI2kT
FiG. 4.3: Courbe maitresse selon I'équation 4.8 pour les verres D’ et D”.
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Bilan

Ce chapitre a présenté I'analyse en volume libre des essais de compression, en suiant prin-
cipalement 'approche de Spaepen, avec I'hypothése que la concentration de défauts ne dépend
gue de la température.

Cette analyse permet de rendre compte des variations de la contrainte d’écoulement par rap-
port a la vitesse de déformation, et de déduire des parametres d’activation : les valeurs de volume
d’activation trouvées sont de 'ordre de 208, Avec une Iégére dépendance a la température, et
les énergies d’activation varient entre 5,5 et 6,2 eV, selon la composition du verre. Ces|valeurs
font penser que les mouvements a l'origine de la déformation plastique présentent un caractére
coopératif. Le facteur de fréquence posséde une valeur tres élevée qui, dans le cadre du volume
libre, peut étre interprétée comme étant d’origine entropique.

Le formalisme de Spaepen permet aussi de regrouper les mesures de viscosité en fonction de
la vitesse de déformation et de la température sur une courbe maitresse unique qui ne hécessite
pas d'utiliser de facteur de décalage.
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Chapitre 5

Analyse en volume libre a taux de déefauts
dépendant de la déformation

Ce chapitre introduit I'analyse des résultats expérimentaux en tenant compte de la variation du
taux de défauts avec la déformation. Il porte sur I'analyse du régime stationnaire de la déformation.
Dans la premiére partie sont discutées les équations contitutives de I'état stationnaire - relation de
Spaepen et équation de la concentration stationnaire des défauts. Dans une deuxiéme partie, une
étude paramétrique permet de mettre en évidence I'impact des différents parametres du modéle sur
la contrainte d’écoulement a différentes vitesses de déformation. Enfin, la troisieme partie présente
une comparaison des résultats de la littérature avec les valeurs des paramétres déduits pour nos
verres, moyennant une hypothése sur le taux de défauts a I'équilibre.

5.1 Limites de I'approche a taux de défauts indépendant de la
déformation

Dans le chapitre précédent, la contrainte des couples contrainte/vitesse de déformation utilisée
pour ajuster la loi en sinus hyperbolique était celle, quand il y en avait, du sommet du picetdes
shoots L'argument principal était que le sommet devershootorrespond a un état isostructural
caractéristique du début de 'essai, alors que le plateau plastique lui succédant correspond plut6t a
un état d’équilibre dynamique stationnaire de la structure du matériau. La figure 5.1.a présente la
différence de contrainte entreliershootet celle du plateau lui succédant obtenus lors des essais
de sauts de vitesse sur le verre D’ a 683 K présenté figure 3.13.b.

Il est possible de déduire, a partir de I'équation 4.2 et de la valeur de contrainte des plateaux
d’écoulement et des sommets dBgershootsla variation relative du taux de défauts associée a
I’ overshoaten écrivant :

83
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FiG. 5.1: a) Différence de contrainte entrevershoott le plateau lui succédant pour la méme
vitesse de déformation a la méme température, ces résultats sont issus de I'essai sur le verre
D’ a 683 K présenté en b).

s sinh(goV /2V/3KT) (5.1)
Co  sinh(ogV/2y/3KT) '

ou cs et ¢, sont respectivement le taux de défaut a I'état stationnaire - c’est a dire sur le plateau
plastique - et au sommet deVershootetos eto, les contraintes associées. Nous connaissons ces
valeurs dans le cas du verre D’ & 683 K et poar2,5x10~2 .s71 (cf. figure 5.1) le rapports/c,

vaut environ 1,3. A cebvershootest donc associée une augmentation du taux de défauts d’a peu
prés 30 %. Ce calcul montre que le taux de défauts peut varier beaucoup.

Il est également possible d’essayer d’ajuster la loi proposée par Spaepen (équation 4.2) en
utilisant comme valeur de contrainte non pas la valeur du maximumoslershoot mais celle
du plateau. Dans ce cas, la qualité de l'ajustement est dégradée - ce qui tend a confirmer que
I’hypothése du taux de défauts indépendant de la déformation utilisée au chapitre précédent est
admissible : les valeurs de contrainte sur les pics correspondent a une faible variation du taux de
défaut et permettent de s’abstraire de la variation de ce parameétre (et donc de I'équation 5.2 qui
suit) pour évaluer le volume d’activation. A l'inverse, cela montre que I'approche du chapitre 4
est incapable de décrire de maniére satisfaisante les couples contrainte/vitesse de déformation de
plateaux plastiques, autrement dit de I'état stationnaire, pour des vitesses de déformation élevées.
Pour ce faire, il devient nécessaire de prendre en compte la variation du taux de défauts dans le
matériau en cours de déformation : c’est ce qui est fait dans ce chapitre.
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5.2 Loi de comportement en régime stationnaire

Dans I'approche suivie au chapitre 4, le taux de défauts dans le matériau était supposé constant
au cours de la déformation, il ne variait gu'avec la température. Il est possible de sortir de cette
hypothése en écrivant que la concentration de défauts varie avec la vitesse de déformation selon
I'équation 5.2, déja présentée dans le chajfittede bibliographiquépage 37). En faisant I'hypo-
these quelx [ de (ou x est le taux de volume libre etla déformation) et en tenant compte de la
relationcs = exp(—1/x), 'équation cinétique du taux de défauts d’écoulement s’écrit :

dCf .

¢ = oGt In“cr — ki (Cr — Cf eg) (5.2)

Cette équation se compose du terme statique (second terme de 5.2) et d’un terme dynamique de
création de défauts par la déformation (premier terme de 5.2). Le point essentiel de cette équation,

pour ce chapitre, est sa forme stationnaire. En effet, sur un plateau plastigde=® ce qui

permet de déduire la forme du taux de défauts a I'état stationnaire (équation 5.3) sur un plateau

plastique :

ax
ke

Cette équation est implicite exj toutefois, il est possible de la résoudre si I'on connait les dif-
férents parametres{(eq, ax, kr) pour en deduire I'évolution du taux de defauts a I'état stationnaire
en fonction de la vitesse de déformation.

Ci = Ct eq+ ~£IN%C} (5.3)

On peut alors réécrire 4.1 :

) ) oV
€ =CigpcSinh| ——— 5.4
F=0e (2\/§kT) (®-4)

ouc; est la concentration de défauts stationnaire correspondant aux plateaux plastiques.

A partir des équations 5.4 et 5.3 et des couples expérimentea)xi( est possible de proposer
un systeme de quatre équations a quatre inconnues - les coefligiemé volume d’activation
V, la concentration de defauts a I'equilibceeq et le rapporiy/k; - ce qui permettrait a partir de
guatre couples expérimentaux de déterminer ces quatre parametres. Toutefois, ces équations étant
non linéaires, il n'existe pas une solution unique de quadrupiet\(,Ct eqax/k). Le détail de
cette analyse est présenté en annexe A; il ressort de cette analyse que, d’'une part, il sera possible
d'imposer des contraintes fortes aux parametsds eteo. & méme d'orienter la détermination
des autres parametres dans la suite de cette étude. En effet, pour un volume d’activation fixé et un
taux de défauts a I'équilibrer ¢q donnée, il est possible de déterminer les valeurafle et &g
de maniére univoque a partir de deux coupt®s)(
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5.3 Etude paramétrique

Les paramétres intervenant dans la loi de comportement étant difficiles a atteindre expérimen-
talement, a I'exception du volume d’activation, il est intéressant d’estimer I'importance des contri-
butions de chacun de ces paramétres sur la contrainte plateau. Pour cette étude, les valeurs des
parametres sont fixées a des ordres de grandeur proches de ce que I'on trouve dans la littérature, ou
a des valeurs déterminées expérimentalement dans cette étude. Les valeurs des parametres utilisée:
sont données dans le tableau 5.1. Parmi elles, I'ordre de grandeur du volume d’activation est dans
la fourchette de celles déterminées dans I'analyse en volume libre. Le taux de défauts a I'équilibre
Cteq €t le parametre de relaxation structurlecorrespondent aux ordres de grandeur trouves
dans un verre base Zr a méme J(€f [Wen et al. 2003] et [Daniel et al. 2002]). Le paraméirea
I'ordre de grandeur proposé par van Aken et al. ([van Aken et al. 2000]) dans un ruban base La et
dans la fourchette trouvée par Heggen et al. ([Heggen et al. 2004]) pour un verre massif base Pd.
Le paramétreg ¢ est fixé semi-arbitrairement, puisqu'’il faut que le proayit €q ¢ soit de I'ordre
de grandeur du parametrg déterminé lors de I'analyse en volume libre.

ax/kr ‘ Cfeq ‘ £0,c ‘ \ ‘ T
10 Bs 11012 10°s1| 20043 | 693K

TAB. 5.1: Valeurs des paramétres utilisées dans I'étude paramétrique.

Dans le cas du régime stationnaire (plateau plastique), comme on le voit sur I'équation 5.3,
c’est le rapport des parametrsetk, qui constitue un parametre clef, et non les deux coefficients
pris individuellement. Les trois parametres essent@&®i, Ct eq €t€0,c) VONt étre successivement
passés en revue en étudiant I'impact de leur variation individuelle sur la valeur de la contrainte
plateau pour difféerentes vitesses de déformation.

5.3.1 Rapport des parametresy/k;

Une augmentation da/k., le rapport du coefficient de création du volume libre sur le coeffi-
cient de relaxation, entraine une augmentation de la concentration d’équilibre stationnaire et donc
une diminution de la contrainte d’écoulement. Cela est confirmé par la simulation : les figures 5.2
montrent I'effet d’'une variation du rappaa/k; sur la contrainte plateau : plus le rappaytk, est
élevé, plus la contrainte d’écoulement est faible. Son effet se fait sentir essentiellement a forte vi-
tesse de déformation, puisque c’est pour les fortes vitesses que I'augmentation de la concentration
en défauts a I'état stationnaicg s’éloigne le plus de la concentration d’equililigeq.

Il faut noter, en outre, que la dépendance de la contrainte d’écoulemergidygigure 5.2.b)

a un comportemergrosso-modasigmoidal. Pour les fortes valeurs dgk., elle tend vers 0 et
pour les plus faibles valeurs elle tend vers leur valeur de contrainte corresponciart@ eq.
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Par exemple, & la vitesse de déformation ¢l 3 s, la contrainte d’écoulement tend vers
3,83x10% Pa qui est, pour ce jeu de paramétres et a cette vitesse de déformation, la contrainte
d’écoulement hors création de défauig £ 0) c’est a dire poucs = Ct eq.

Le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation (figure 5.2.c) tend a diminuer lorsque la
valeurs deay/k, augmente, par contre son évolution avec la vitesse de déformation reste la méme
et les résultats a faibls/k, sont analogues a ceux obtenus pour les essais a plus basse température
(cf. figure 3.15). Il faut toutefois garder a I'esprit que, en toute rigueur, la comparaison ne peut
étre faite que pour les faibles vitesses de déformation, c’est a dire celle pour lesquelles il N’y a
pas dbvershootpuisque la présente analyse n’est valable que pour les plateaux, c’est a dire I'état
stationnaire. Dans le cas des résultats expérimentaux, la valeur du coefficient de sensibilité a la
vitesse de déformation est surévaluée, dans le caswdshootspar rapport a celle qui serait
obtenue a partir des contraintes des plateaux plastiques.
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Fic. 5.2: a) Valeurs de la contrainte a I'état stationnaire en fonction de la vitesse de défor-
mation pour différentes valeurs du parametit, b) Effet de la variation dey/k; pour trois
vitesses de déformation c) variation du coefficient de sensibilité a la déformation en fonction
de la vitesse de déformation pour différentes valeurade.
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5.3.2 Concentration d’équilibre des défauts¢s eq)

Une augmentation des ¢q entraine une diminution de la contrainte d’écoulement (cf. figure
5.3). En outre, pour les tres fortes valeurscggg, la variation de concentration stationnaire d’une
vitesse de déformation a I'autre devient moins significative, voire négligeable, ce qui modifie I'al-
lure de la dépendance de la contrainte par rapport a la vitesse de déformation. A I'extréme, pour les
plus fortes valeurs der eq, I'€quation d’équilibre du taux de defauts devient négligeable, comme
dans le cas des faibles valeursaje

1e+09: — — T g
i ] 1 . LI I .cfeqz.loo .
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FiG. 5.3: a) valeurs de la contrainte a I'état stationnaire en fonction de la vitesse de déformation
pour différentes valeurs du paramétfeq b) évolution du coefficient de sensibilité a la vitesse
de déformation en fonction de la vitesse de déformation pour differentes valetis,de

Plus précisément, la figure 5.3.a montre I'existence de deux régimes possibles : I'un gouverné
par Ct eq €t 'autre gouverne paay/k:. Le premier correspond aw ¢q €leves, pour lesquels la
contrainte varie fortement avec la vitesse de déformation. Cela vient du fait que pour un grand
Ct eq la variation de la concentration de défauts entre deux vitesses de déformation est négligeable
devant la concentration d’équilibre des defacitgq Ainsi, le termec; peut étre pris constant
et egal acy eq, Si bien que pour "suivre" la vitesse de déformation, il faut faire varier fortement
la contrainte. A l'inverse, pour les faibles ¢q la variation de la contrainte avec la vitesse de
déformation devient nettement plus faible puisque dans ces cas-la, la concentration de défauts
d’une vitesse de déformation a l'autre varie proportionnellement beaucoup et ainsi la contrainte
n'a pas besoin de varier autant pour adapter la vitesse de déformation. A cela s’ajoute le fait que
pour les valeurs elevées dgeq le niveau de contrainte est globalement plus bas, ce qui fait entrer
la loi de comportement dans un régime linéaire et pour les faibles concentrations d’équilibre, la loi
de comportement passe a un régime exponentiel (cf. paragraphe ci-dessous surég dertes
deux effets sont difficiles a décorréler puisqu’ils se produisent simultanément.
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Le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation (figure 5.3.b) montre que les fortes
valeurs dect ¢q SONt associées a un régime newtonien (coefficient de sensibilité égal a 1) et une
diminution dect ¢q entraine une transition vers un régime ou le coefficient de sensibilité a la vi-
tesse de déformation devient dépendant de la vitesse de déformation, et diminue lorsque celle-ci
augmente. Ces courbes suggérent que les résultats expérimentaux (cf. figure 3.15) traduisent un
Ct eq €levé pour les essais a haute température at;dg plus bas pour les essais a plus basse
température, ce qui est tout a fait coherent. Les différentes valeurseg€hoisies ici traduisent

bien la transition observée expérimentalement dans le comportement du coefficient de sensibilité
a la vitesse de déformation.

5.3.3 Terme de fréquencegp )

La diminution du parametrep ¢ conduit & une augmentation de la contrainte pour une méme
vitesse de déformation (figure 5.4), ce qui est normal puisque ce terme apparait comme un facteur
de fréquence dans I'équation de la vitesse de déformation plastique en fonction de la contrainte :
pour maintenir la vitesse de déformation, une diminutioregle doit étre compensée par une
augmentation de la contrainte.

le+10: T
7 -1
T €™ 10 s
CtSle+09; c o« o o . ° ¢ ° E
[ ° _1 . ° . j
2 A 14 s .
!C [ ] °
'ale+08; . 3
= . -1
c €. 109 .S
o I c 1
Ole+07? E
| | | R | | | | L
o001 0.001 0.01

Vitesse de déformation

FiG. 5.4: Valeurs de la contrainte a I'état stationnaire en fonction de la vitesse de déformation
pour différentes valeurs du paramétse

En outre, on constate une transition d’'un régime ou la contrainte varie beaucoup avec la vitesse
de déformation a un régime ou elle varie faiblement. Cela provient du niveau de contrainte global.
En effet, a un faibleg ¢ correspond un fort niveau de contrainte pour lequel la loi de comportement
€= cféo,csinh(oV/Z\/:_%kT) passe en régime exponentiel, pour lequel la contrainte devient presque
indépendante de la vitesse de déformation, alors que pour un ggard contrainte étant plus
faible pour une méme vitesse de déformation, le régime s’approche plutdét d’'un comportement
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linéaire, c’est-a-dire ou la contrainte est proportionnelle a la vitesse de déformation. Ces tendances
sont donc issues de la présence d’un sinus hyperbolique dans la loi de comportement.

5.3.4 Bilan sur I'étude paramétrique

Cette étude paramétrique a permis de dégager 'influence des différents parameétres sur la valeur
de la contrainte d’écoulement. Il en ressort que la valeur de chacun des paramétres est dépendante
de celles des autres parametres afin de reproduire une méme refatioRar exemple, une forte
augmentation der eq doit étre compensée par une diminutiongdg afin d’assurer un produit
Cf eq X €0, constant pour les faibles vitesses de déformation, et une augmentation proportionnelle
du rapportax/k, pour maintenir constante la variation relative du taux de défauts d’une vitesse de
déformation a l'autre.

Le termego ¢ souffre d’'une forte indétermination. En effet, les ajustements de la loi en sinus
hyperbolique réalisés au chapitre 4 donnent une valeur ueigumr chaque température alors que
ce parameétre d'ajustemestest égal &+ &g c. Ainsi, indépendamment des différentes contributions
a ce terme, le paraméteg; est fixé par le taux de défauts au sein du matériau afin de reproduire
les relations (o) expérimentales.

Il existe deux origines au comportement non-newtonien des verres : d’une part, pour les fortes
contraintes, le comportement exponentiel du sinus hyperbolique rend la contrainte de moins en
moins dépendante de la vitesse de déformation, et, d’autre part, pour les grandes vitesses de dé-
formation, une augmentation du taux de défauts a I'état stationnaire qui, elle aussi, entraine une
diminution de la contrainte tendant a écarter le matériau d’'un comportement newtonien. En pra-
tique, ces deux phénomeénes s’aditionnent puisque les fortes contraintes sont associées aux grandes
vitesses de déformation.

Pour chacun des parametres, pris individuellement, on peut dégager son influence principale :

1. Une augmentation du rappag/k; entraine une diminution forte de la contrainte d’écou-
lement, puisqu’'une augmentation forte du taux de défauts a I'équilibre stationnaire lui est
associee.

2. Une augmentation dex ¢q - le taux de défauts a I'équilibre - entraine également une dimi-
nution forte de la contrainte et le matériau tend & avoir un comportement newtonien.

3. Une augmentation du paraméggg. conduit & une diminution de la contrainte d’écoulement
avec un comportement newtonien.
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5.4 Application aux essais de compression

5.4.1 Hypotheses sucs eq

Le parametrees o est difficile a évaluer a priori dans le cas de nos verres. Par définition, il
découle du taux de volume libre par la relation :

1
Cteq= eXp<—g) (5.5)
q

Cette équation implique qu’une faible incertitude sur x, le taux de volume libre, entraine une
tres forte incertitude sur le taux de défauts. Par exemple, en passant de x = 0,04 a 0,03 (soit une
variation de 25 %), le taux de défauts passe dec 10411 a 3,3<1071, soit plus de quatre ordres
de grandeur.

Les variations de volume libre dans les verres sont évalués par des mesii@satteDSC, en
supposant que dX dH, ouH est I'enthalpie associée a la transition vitreuse. Le taux d’équilibre
de volume librexeq, est une caracteéristique thermodynamique du matériau et s’obtient a partir de
la relation :

(5.6)

Cette démarche a été suivie par Daniel et al. ([Daniel et al. 2002]) dans le cas d’'un verre
Zr55CuzoAl 1oNis. IlIs ont montré que plusieurs jeux de paramétres B sbnt a mémes de décrire
les variations expérimentales €. Ces jeux de parameétres sont présentés au tableau 5.2. Puisque
ce verre est massif - comme les nétres - et est également a base de zirconium, il parait plausible
qu'a méme T/, les taux de defauts des differentes nuances étudiées ici (D', D", J') et de ce verre
soient sensiblement du méme ordre de grandeur.

Paramétre jeul| jeu2 | jeu3| jeu 4

B(K) 7000 | 5500 | 4000 | 3000
To(K) 4696 | 4915|5314 | 5302
TAB. 5.2: Valeurs possibles de B & évaluées pour le verre ggCuzpAl10Nis dans [Daniel

et al. 2002].

Ces quatre jeux de parametres conduisent a des valeurs de la concentration d’équilibre en deé-
fauts tres différentes (presque six ordres de grandeur pour une température donnée, cf. tableau
5.3), toutefois leur dépendance avec la température est sensiblement la méme : I'incertitude sur
Ct eq POrte donc sur l'ordre de grandeur de la concentration en défauts, mais pas sur sa sensibilité
a la température.

Le verre ZgsCugoAl10Nis, étudie par Daniel et al., possede ug;Td’environ 656 K, alors
que les verres D’ et D” ont ungh d’environ 667 K. Il est possible d’évaluer le taux de défauts a
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I'équilibre attendu pour chacun des jeux de parametres du tableau 5.2 a mégmne|liéles essais
de saut de vitesse conduits pour les nuances D’ et D” (tableau 5.3).

T(K) Cfeql Cfeq2 Cfeq3 Cfeqs

673 | 1,55x 1011 9,60x 10 1°[4,88x10 1% | 1,28x 1010
683 | 9,07x 10 16| 555x10 14| 4,15x 10 13| 6,20x 1010
693 | 4,57x10° 15| 2,72x1013| 2 72x 1012 | 2,48x10°°
703 | 1,97x10 14| 1,12x 1012 | 1,39x 10 11| 8,27x 10°°

TAB. 5.3: Valeurs de&s ¢q €valuées pour le méme T Tans le verre ZCugoAl 1oNis.

Compte-tenu de ce que ces différents jeux conduisent au méme ordre de grandeur pour x et
possédent a peu prés la méme dépendance avec la température, on choisit arbitrairement de retenir
le deuxieme jeu de parametres pour la suite.

5.4.2 Evaluation deay/k; eté&gc

A partir de ces hypotheses Stireq, il est possible d’évaluer la valeur des parametsgls et
€o,c grace a l'approche présentée ci-dessus. Pour déduire des parametres raisonnables (cf. annexe
A) il est important de disposer d’au moins une valeur de contrainte plateau succédamwer-un
shootet de deux couple®(€) au moins. Ces deux conditions sont remplies, dans notre cas, par un
essai, présenté ici, effectué sur la nuance D’, a savoir les sauts de vitesse a 683 K (nuance D’, figure
3.13.a). Il est tout de méme possible de déterminer des jeux de paramétres pour les essais de sauts
de vitesse de déformation pour lesquels au moins deux plateaux plastiques ont été obtenus, ce qui
n’exclut que I'essai a 673 K sur la nuance D" (figure 3.13.b). Toutefois, lorsque les parameétres sont
déduits uniquement a partir de couples] issus de plateaux atteints san&rshootsle systeme
conduit parfois a des valeurs du paramety, négatives (cf. tableau 5.4).

Verre D’ D”
Température (K) €oc (s 1) ay/k: (s) €oc (s Y) ax/k: (s)
673 4,7x101 | 5,16x10° 17
683 4,40x10° | 1,02x10° 14 | 7,36x10° | -4,76x10°1°
693 3,36x10° | 5,75x10°1° | 6,87x10° | 4,83x10°16
703 3,06x10° | -3,84x10 15 | 6,67x10° | 4,04x10 14

TAB. 5.4: Valeurs des paramétres déduites des essais de sauts de vitesse (cf. figure 3.13) et a
partir du deuxiéme jeu de parametres proposé dans [Daniel et al. 2002].

Les valeurs du tableau 5.4 montrent les limites de la détermination des paramétres. En effet,
il apparait des valeurs négatives pour le rappgit, dans le cas du verre D’ a 703 K et du verre
D” a 683 K, alors que ces deux coefficient et k;) sont définis positifs. Ces valeurs ont été
déduites a partir de couples contrainte/vitesse de déformationosanshoat c’est-a-dire sans
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forte variation du taux de défauts. Or, la détermination du ragpgt ne peut se faire de maniere
fiable qu’a partir de couples contrainte/vitesse de déformation associés a une forte variation du taux
de défauts. Ainsi, dans le cas de comportements samshoat une incertitude de 5 % environ
sur la contrainte du plateau (ou sur le volume d’activation) peut conduire a une valeur positive du
rapportay/k;, par contre dans le cas d’'un couple contrainte/vitesse de déformation associé a un
overshoosignificatif, une telle incertitude sur la contrainte plateau, ou sur le volume d’activation,
ne peut pas conduire a une valeur négative du rapgit

Le cas du verre D’ a 683 K est représenté figure 5.5. L'ajustement tenant compte de la variation
du taux de défauts permet une bonne description des coup®sdes plateaux : cela est parti-
culiérement clair pour I'essai & 2802 .s"1 qui comporte urovershootmarqué. Dans ce cas,
I' overshootst bien décrit par le formalisme du chapitre 4 pour lequel le taux de défauts ne dépend
gue de la température, alors que le plateau est bien décrit par le formalisme du chapitre 5, pour
lequel on considére I'état stationnaire de la déformation, avec un taux de défauts suivant I'équa-
tion 5.3. Les parametres calculés a partir des différents jeux de parameétres proposés au tableau 5.3
conduisent tous a la méme courbe f(0) : ils sont donc tous strictement équivalents de ce point

de vue-la.

0.003 ‘ ‘ ‘ ‘ ‘
overshoot |

A
<—0.0025 <—9 —

platea

o

o

=]

T
|

\

0.001%— -

Vitesse de déformation
g
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Contrainte (Pa)
FiG. 5.5: Ajustement suivant les deux approches : avec prise en compte de la variation du taux
de défauts (courbe rouge) ou sans prise en compte de la variation du taux de défauts due a la
déformation (courbe bleue). La prise en compte de la variation du taux de défauts permet de
décrire les contraintes plateau (cela est particulierement visible pour le point 2@ 3.s 1.
Ces résultats sont issus de I'essai sur le verre D’ a 683 K présenté figure 3.13.a.
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Bilan

Il a été possible d’évaluer la variation du taux de défauts associéeoaanshootdans |
cas du verre D’ déformé a 683 K, et montré la nécessité de la prendre en compte dans |la loi de
comportement. Cela a été fait a I'aide de I'équation proposée par de Hey et al.

L'étude paramétriqgue du systeme a permis de montrer que le caractere non newtonien de la
déformation des verres peut étre lié a deux origines : soit le régime exponentiel du sinus hyperbo-
lique, a forte contrainte, soit une forte variation du taux de défauts, a forte vitesse de déformation.

La confrontation avec les résultats expérimentaux nécessite la connaissance du taux de dé-
fauts d’équilibre. Or, on ne peut connaitre que la variation du taux de défauts avec la température,
mais non son ordre de grandeur absolu a une température donnée. Ainsi, moyennant un choix
relativement arbitraire du taux de défauts a I'équilibre dans le cas de nos verres, il a été possible
de rendre compte de la dépendance de la contrainte a I'état stationnaire (contrainte plateau) avec
la vitesse de déformation. Dans le cas ou les couples contrainte/vitesse de déformation utilisés
pour déterminer les parametres de la loi de comportement ne sont pas associésexstesot
significatifs, les rapportay/k, sont entdchés d’une forte incertitude.
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Chapitre 6

Modélisation de la déformation
élasto-viscoplastique

Ce chapitre décrit le modéle de déformation proposé pour décrire le comportement élastique et
plastique des verres métalliques. Tout d’abord sont introduites les deux équations fondamentales du
modele, puis I'étude de I'influence des différents parametres est présentée. Dans la deuxieme partie
du chapitre sont présentés et discutés les parameétres permettant la description des essais de saut
de vitesse de déformation, puis les essais de déformation-relaxation sont présentés et modélisés.
Les essais de frottement intérieur et une tentative de modélisation sont présentées dans la troisieme
partie.

6.1 Modele

Dans le chapitre 4, les résultats expérimentaux étaient analysés avec I'approche dite de vo-
lume libre de Spaepen, avec toutefois une hypothese qui revenait a considérer le taux de défauts
d’écoulement; comme étant indépendant de la déformation. Dans le chapitre 5, une analyse des
résultats a I'état stationnaire - tenant compte de la variation du taux de défauts avec la vitesse de
déformation - a été esquissée. Toutefois, les essais de compression montrent I'existence de régimes
transitoirespvershoot®scillations de contrainte. Ces régimes transitoires ne peuvent pas étre dé-
crits a l'aide du seul modéle envisagé au chapitre 5. Pour étre modélisés, ils nécessitent au moins
la prise en compte de la composante élastique de la déformation des verres. C’est ce modeéle qui
est introduit ci-dessous.

La prise en compte de la composante élastique est faite en incluant und¢Bngans la
description de la vitesse de déformation totale du verre, équation alors couplée avec I'équation
cinétique d’évolution du taux de défauts proposée par de Hey at al. (voir par exemple [de Hey
et al. 1997]). Le comportement mécanique du matériau est alors décrit par le systéme d’équations

97
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couplées suivant :

. o . oV

& = —+cCigcSinh| ——— 6.1
r = Shota (2 ﬁm) 6.1)
¢ = a€pCtIn®cr —keCr(Ct — Cf eq) (6.2)

ou et est la vitesse de déformation totale gst le module d’Younggs est la concentration ins-
tantanée en défautsgc est un terme contenant I'énergie de migration des défauts et le terme
entropique de vibratior\/ est le volume d’activatiorsy est le terme de création des défaaisla
vitesse de déformation plastique la constante de relaxation structurale€ggq le taux de déefauts

a I'équilibre, pour une température donnée.

Ce systéme décrit la déformation comme résultant de deux contributions : élastique (premier
terme de 6.1) et plastique (deuxieme terme de 6.1). En premiére approximation, le module d’Young
est pris indépendant du taux de volume libre.

Lorsque le matériau se déforme a contrainte constante, la vitesse de déformation élastique est
nulle. Le niveau de contrainte du plateau n’est donc fixé que par le terme plastique, qui dépend
du taux de défauts. Ainsi, pour une vitesse de déformation et une température données, le niveau
de contrainte sera fixé par le taux de defauts existant dans I'état stationnaire corresppridant
termeégoc et le volume d’activatioV (cf. chapitre 5). Pour mémoire; est donnée par :

.

C; = —&In?C} +Ct eq (6.3)

Kr

Un parametre essentiel est le rapmark;, qui fixe le taux de défauts a I'état stationnaire pour
une vitesse de déformation donnée. Plus ce rapport est petit et plus le taux de défauts a I'état
stationnaire est faible et donc plus la contrainte est €levée pour une méme vitesse de déformation.
Eu égard a la contrainte d’écoulement, les coefficieptst k; ont des effets strictement inverses.

Cela cesse d’'étre vrai pour les états transitoiee®ishootsoscillations et essais de relaxation),

c’est a dire lorsque la concentration de défauts est amenée a varier. Dans ces situations, ces deux
coefficients n’intervenant pas de la méme maniere dans I'équation 6.2, leurs effets cessent d’étre
strictement inverses pour devenir qualitativement différents.

Deux autres parametres ne sont pas apparus jusqu’ici : en premier lieu la concentration initiale
de défautseyi, qui est le taux de volume libre contenu dans le matériau au début de I'essai et qui
dépend donc de I'élaboration et des traitements thermiques subis par le verre (a tout le moins, la
montée en température pour effectuer I'essai de compression). Les mesures du taux de défauts ef-
fectuées par de Hey et al. montrent quawershootorrespond a un taux de défauts initial inférieur
au taux d’équilibre stationnai. En second lieu, le module d’Young : il va se revéler d’une im-
portance cruciale pour I'étude des régimes transitoires, puisque ceux-ci sont des compromis entre
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les régimes plastique et élastique.

6.2 Etude parameétrique

6.2.1 Etude paramétrique des régimes transitoires

Pour I'étude des différents régimes de déformation, la valeur des paramétres est la méme que
celle utilisée au chapitre 5 pour I'étude paramétrique de la contrainte plateau. Les éléments im-
portants a étudier ici sont l'influence de ces paramétres sur les régimes transitoires, a savoir sur
I'apparition et 'importance desvershoot®t des oscillations de contrainte.

Les valeurs des parametres utilisées pour I'étude paramétrique sont données dans le tableau
6.1. Parmi elles, le module d’Young est d'un ordre de grandeur inférieur a sa valeur indiquée
par les essais de flexion de lame haute fréquence (cf. ci-dessous) et est pris proche de la pente a
I'origine des courbes de compression. Cela s’est avéré nécessaire pour rendre compte des régimes
transitoires observés expérimentalement, ce point étant discuté plus loin dans ce chapitre. Le taux
de défaut initial est pris égal & ¢q. Les autres parametres, encore une fois, prennent la méme
valeur qu'au chapitre 5.

ax ‘ K ‘ Ct eq ‘ Cti ‘ éO,c E ‘ \ ‘ T
102 |10ts 11021012 | 10°s ! | 10'°Pa| 200 A° | 693 K

TAB. 6.1: Valeurs des paramétres utilisées dans I'étude paramétrique.

Lesovershootsont caractérisés par deux paramétres : leur amplitude en contrainte, c’est a dire
la différence entre le sommet du pic de contrainte et le plateau de I'état stationnaire, normalisée
par la contrainte du plateau (na/op = (0o — Op)/0p, 0l Gp est la contrainte maximale du
pic (o pourovershoo} et op est la contrainte de I'état stationnaire ou plateau), et par leur étendue
en déformation, c’est-a-dire leur largeur a mi-hautgyyo, (cf.figure 6.1).

Coefficient de création du volume libre @)

Le parametrey est le coefficient de création du volume libre avec la déformation. Il intervient
dans I'équation cinétique du taux de défauts (équation 6.2).

On observe qu’une valeur tres faible detend a faire disparaitre las/ershootsce qui est
logique puisque dans ce cas la concentration d'équilibre stationciaidéminue et s’approche
de la concentration d’équilibres eq €t que I'équilibre peut alors se faire plus rapidement, sans
entrainer ddvershootA I'inverse, une valeur élevée @g entraine I'apparition d’'unvershoopuis
d’'oscillations de la contrainte, dues a la non linéarité des équations (6.1) et (6.2). Ces oscillations
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FiG. 6.1: lllustration des parameétres caractéristiquesoglesshoots.

de contrainte correspondent & des oscillations de la concentration en défauts. Le modéle décrit de
fagon satisfaisante I'apparition des oscillations pour les fortes vitesses de déformation.

Plus précisément, I'amplitude degershootsnesurée par le rappako/op, tend vers 0 lorsque
ay tend vers 0 (figure 6.2.b), ce qui est dU au fait que le taux de défauts stationnaire tend, lui, vers
Cieq- il y @ de moins en moins de defauts a créer et cela peut se faire sans forte augmentation
de la contrainte, alors que lorsgagaugmente, 'amplitude desvershootsroit suivant une loi
puissance. Cette mesure de I'amplitude ale=srshootdéémoigne essentiellement de la vitesse avec
laguelle I'état stationnaire est atteint. Ainsi, pour les faibles valeura,deétat stationnaire est
atteint moins vite que lorsquag est plus élevé, ce qui explique I'évolution en sens inverse entre le
parameétrey et la mesure de 'amplitude desershoot®n déformation.

Coefficient de relaxation ;)

Le coefficient de relaxatiork;, a I'effet inverse du coefficiersy pour ce qui concerne la varia-
tion de la contrainte plateau, puisque celle-ci est fixée par I'équation du taux de défauts stationnaire
(équation 6.3) et que dans cette équation c’est le rapgpitqui intervient. En revanche, une va-
riation dek; n’a pas les mémes conséquences qu’une variatiaa dar les régimes transitoires,
comme cela a été évoqué dans le paragraphe précédent de ce chapitre : dans ce cas-la il faut
considérer I'équation d’évolution de la concentration de défauts, ou les coeffigjestt&, n’in-
terviennent pas de maniere strictement opposée. En effet, si la diminutleriaitapparaitre un
overshootet a en cela I'effet inverse du coefficieayt ses effets sur la variation d&/o, et Aesgo,
sont tres difféerents. Comme le montre la figure 6.3, une diminutidq eetraine une augmentation
simultanée des deux paraméetfesap, etAesoy,. Le coefficient de relaxatiok, lorsqu'il diminue,
tend a entrainer un établissement de plus en plus lent de I'état stationnaire de la concentration de
défauts, ce qui explique 'augmentation du paramAsg,, et par ailleurs une diminution de
signifie une augmentation @¢ et donc duAct auquel est associée I'amplitude d’overshbotoy,.

De plus, méme en diminuant fortement sa valeur, ce qui correspondrait a I'effet inverse d’'une
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Fic. 6.3: Influence du coefficient de relaxation du volume libkg 6ur le comportement
mécanique : effet de la variation #esur les overshoots.
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augmentation dey, il n’apparait pas d'oscillations de la contrainte. Ces derniéres doivent donc
sans doute étre attribuées a la présence de la composante plastique de la vitesse de déformation
dans le terme de création des défauts, composante absente du terme de relaxation structurale.

Concentration d’équilibre des défauts €+ eq)

La concentration d’équilibre des défautseq, intervient aussi dans I'équation de la cinétique
d’évolution du taux de défauts. A une augmentatiorcdg, est associée la disparition d'awver-
shoot(figure 6.4). Cela peut se comprendre ainsi : le taux d’équilibre statiorcja(éguation 6.3)
est

02— 0.7
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0.15} 105

< 104
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FiG. 6.4: Influence de la concentration d’équilibre des défacitgqf sur le comportement
mécanique : effets sur lesershootsl’'une variation decs ¢q @ une vitesse de déformation de
5x103s 1,

la somme de deux termes : un terme constantd) et un terme qui dépend de la vitesse de
déformation et des parametrag et k;. Quandcs ¢q augmente, les taux stationnaires tendent a
étre contrdlés uniquement par le taux d’équilibre, la variation associée au #gtkneevenant
marginale (cf. figure 6.4). Les deux parametess/(, etAespo) varient dans le méme sens puisque
plus ¢t eq augmente, moins lIAc est important et moins le temps nécessaire a atteindre I'état
stationnaire est grand également.

Terme de fréquence & ¢)

Le terme de fréquena® ¢ intervient dans I'expression de la vitesse de déformation plastique.
Ce paramétre influence I'amplitude degershoots pluségg ¢ est élevé, plus I'état stationnaire est
atteint rapidement, ce qui correspond a la diminutiol\elg, (figure 6.5). Une augmentation de
€o,c entraine par contre une augmentatiorl\déo .



6.2. ETUDE PARAMETRIQUE 103

—0.06

0.05
§
0.0400“’
<
0.03
L el : “““‘70.02
1e+09 1le+10 let+l1l
SO,C

FIG. 6.5: Influence du terme de fréquenégd) sur 'amplitude desvershoots
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Concentration initiale des défauts €y;)

La concentration initiale des défauts influence I'amplitude des oscillations etveéeshoots
Plus la concentration initiale de défauts;j est élevée, plus les oscillations sont d’amplitude
faible, voire disparaissent (cf. figure 6.6.a), de méme quevesshootgcf. figure 6.6.b).
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FIG. 6.6: a) effet de la variation de la concentration initiale de défegts = 5.10°° s~* pour
le jeu de parameétray et k. ordinaire b) influence de la variation dg sur I'amplitude des
overshoots

Une augmentation dey; entraine la diminution simultanée desgy, et Aa/op (figure 6.6.b).

Ceci est logique, puisque@; plus élevé, la concentration de défauts approche la concentration
d’équilibre stationnaire et ainsi I'équilibre se fait plus rapidement. Toutefois, on note (figure 6.6.a)
gue dans certaines conditions, méme avec des valewsg detrémement élevées, supérieures a

c;, unovershoopeut persister. Cela se produit lorsque la vitesse de deformation est suffisamment
grande et que la constante de relaxation structlyadst grande elle-aussi : dans ce cas, les défauts
disparaissent pendant que le matériau est essentiellement en régime élastique, ce qui améne leur
concentration a une valeur inférieureaet provoque urovershootmalgré quecy; ait eté plus

grand quect.

Il est intéressant aussi de comparer quelque peu le premier palier de I'essai a 673 K sur la
nuance D” avec un jeu de parametres suggeré par un algorithme génétique développé dans le cadre
de ce travail (cf. annexe C) (figure 6.7) et adapté pour bien reproduire la premiére étape de la
déformation : cela permet de montrer I'influence de la concentration initiale des défauts sur la
pente initiale de la courbe contrainte-déformation.
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FIG. 6.7: Courbe contrainte déformation pour un essaka@* .s™, T = 673 K sur la nuance
D” (points rouges), la courbe ajustée est déduite de I'algorithme génétique.
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Module d’Young

Le module dYoung n’a pas d’'impact sur la contrainte plateau - la composante élastique de la
déformation n’intervient ni dans le terme plastique ni dans le taux d’équilibre stationnaire des dé-
fauts. Par contre, le module a une influence marquée sur les régimes transitoires. Comme le montre
la figure 6.8.a, un module d’Young élevé tend a faire disparaitre les oscillations, mais par contre
entraine I'augmentation d’amplitude devershootA I'inverse, la diminution du module entraine
I'apparition d’oscillations qui s’étalent de plus en plus au fur et a mesure que le module diminue,

tout en voyant diminuer leur amplitude. A I'extréme, les oscillations disparaissent totalement si le
module est suffisamment bas.
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Fic. 6.8: Influence du module d'Younge] sur le comportement mécanique. a) courbe
contrainte-déformation a vitesse constagte 6x 103 s1) b) influence du module d’Young
sur 'amplitude de®vershoots

Les deux paramétres amplitude davérshoobnt une évolution inverse quand le module varie
(figure 6.8.b). Une augmentation de module entraine une augmentation du pasmiep ¢out
a fait compréhensible puisqu’une augmentation de module ne fait pas ggrédors qu’elle en-
traine une augmentation de contrainte proportionnelle au module. A l'inverse, le parAsgite
diminue rapidement quand le module augmente.
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Lien entre variation du taux de défauts et contrainte

L'apparition desovershootse comprend bien a partir du modeéle. Elle correspond a la phase
d’ajustement a partir du taux initia¢ & 0) de défauts pour atteindre la concentration stationnaire
demandée par la vitesse de déformation imposée. La figure 6.9 présente la superposition d'une
courbe contrainte-déformation et de la concentration des défauts. Il apparait que le maximum de
I' overshootcorrespond au tout début de la phase de création des défauts et que trés rapidement
celle-ci permet a la composante plastique de la vitesse de déformation de faire chuter la contrainte.
La fin de I'overshootorrespond a I'établissement du régime stationnaire.
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FIG. 6.9: Superposition d’'une courbe contrainte-déformation d’un saut de vitesse de déforma-
tion, présentant unvershoott de la variation de la concentration de défauts correspondante.
Les parametres sont; eq= 10713, ¢4 = 10712

La situation des oscillations est plus complexe. La figure 6.10 présente en détail les résultats
de la modélisation concernant les oscillations. La figure 6.10.a permet de comparer une courbe
contrainte-déformation d’une oscillation avec les composantes plastique et élastique de la vitesse
de déformation totale (ici : 5102 s~1). Le maximum de contrainte deoKershoone correspond
a aucun des extrema en vitesse, ni de la vitesse de déformation plastique, ni de la vitesse de défor-
mation élastique. Dans le méme ordre d’idées, les oscillations ne correspondent pas directement a
des extrema de la concentration de défauts (figure 6.10.b), et la vitesse de déformation plastique
peut méme avoir son maximum décalé par rapport a la concentration maximum de défauts (figure
6.10.c), méme si ce décalage est tres faible dans ce cas la.

Tous ces effets de décalage peuvent étre compris, a priori, comme résultant de la superposition
de la composante plastique et de la composante élastique. Il est connu qu’'un matériau élastoplas-
tique se voit associer une constante de temps égale au rapport de sa viscosité (composante plas-
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tique) sur son module (composante élastique). Ainsi ces décalages entre les extrema des courbes
contrainte-déformation avec la concentration de défauts, les composantes élastique et plastique,
etc. sont liés au rappont/E, oun est la viscosité du verre.

Pour résumer, les conditions d’apparition des oscillations de contrainte sont les suivantes :

— module d’Young pas trop élevé

— augmentation de la concentration de défauts importante pour atteindre celle de I'état station-

naire a la méme vitesse de déformation imposée
— coefficient de création du volume libeg suffisamment élevé
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FiG. 6.10: Etude des oscillations a) comparaison de la courbe contrainte-déformation et des
composantes plastique et élastique de la vitesse de déformation b) comparaison de la courbe
contrainte-déformation et de la concentration de défauts d’écoulement c) comparaison de la
concentration de défauts d’écoulement et de la composante plastique de la vitesse de déforma-
tion totale. Les paramétres utilisés ici soats 5x103 s 1, E =5 GPaa, = 0,1.
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Rapport ay /K¢

Le rapportay/k., comme cela a été discuté au chapitre 5, est un parameétre clef : il apparait dans
I'équation 6.3 de la concentration stationnaire de défauts . Pour un rapportaghnde taux de
défauts a I'état stationnaire - tous autres parametres inchangés - est constant, et donc pour une
méme vitesse de déformation, la contrainte du plateau est constante. Toutefois, si les valgurs de
etk, changent, a rapport constant, la vitesse de variation de la concentration de défauts sera tres
différente et conditionnera I'apparition et 'amplitude dmsershootset des oscillations, comme
on peut le voir figure 6.11.a. Des termeset k; faibles entraineront I'apparition overshootsle
grande amplitude et étalées en déformation, puisque I'équilibre mettra du temps a s’établir, alors
que des coefficientsy, etk, élevés entraineront une diminution de I'amplitude et de la largeur des
overshootsvoire I'apparition d’oscillations de contrainte. Pour un rappgyk; constant, I'ampli-
tudelesqo, Suit une loi puissance en fonction de la valeurs des paramagtes; .
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FIG. 6.11: Influence du rappos/k;. a) courbe contrainte-déformation d’un saut de vitesse
(1 =5.10%s 1, & =5.10° s1) b) dépendance de I'amplitude degershootsn fonction
de I'ordre de grandeur des parametaggtk,, donné ici par la valeur da.

6.2.2 Indétermination des parametresay, Kr et &g

Comme cela a été discuté au chapitre précédent, il est impossible de déterminer un jeu unique
de parametresaf/k:,€oc €t Ct eqg) @ partir des couples expérimentawuxs) issus des plateaux. La
figure 6.12 montre que cette difficulté demeure lorsque I'on prend en compte les régimes transi-
toires : avec des jeux de parametres tres différents (quatre ordres de grandaguyg)soin obtient
desovershootsimilaires.
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FIG. 6.12: Indétermination des différents parametres. Courbe contrainte-déformation d’'un saut
de vitessed; =5.10%s 1, £, =5.103s1),

6.2.3 Bilan de I'étude paramétrique

Cette étude a permis de dégager l'influence des différents paramétres du modéle sur les régimes
transitoires.

Les parametreay etk, n'ont pas des effets similaires : une augmentatiomdentraine une
augmentation d’amplitude desershootguis I'apparition d’oscillations de contrainte. La dimi-
nution du parametrk, elle, entraine bien une augmentation d’amplitudealesshootsmais un
régime d’oscillations ne lui est jamais associéagi’est pas suffisamment grand. En outre, pour
ay les parametreAesgo, €t AO/o) varient en sens inverse, alors gu'ils varient dans le méme sens
sous l'effet d’une variation de la constante de relaxation structiyale

En ce qui concerne le module d’Young, les grandeurs caractéristiquesestootsAesgy, et
Aaolop, varient en sens inverse sous I'effet d’une variation de E (une augmentation de E entraine une
augmentation d&o/oy, et une diminution déesgy), comme dans le cas d’une variationaje En
outre, une diminution du module d’Young peut entrainer I'apparition d’oscillations de contrainte,
|a encore comme pour le parameédge

Une augmentation dey¢ entraine une diminution d&esgy, €t une augmentation do/oy,
mais jamais I'apparition d’oscillations de contrainte.

L'augmentation des ¢q entraine une diminution d’amplitude desershootgconjointement,
des deux parametrégsgy, et Aa/ap).

Une forte augmentation de la concentration initiale de défautseut entrainer une diminution
notable de la limite élastique et de I'amplitude du ou des prenameesshootsen fonction de la
cinétique de mise a I'équilibre du matériau.

Le poids de chacun des paramétres peut étre grossierement évalué en regardant I'effet de la
variation d'un facteur 10 du paramétre sur le factAayo. Cette évaluation est présentée pour
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chacun des parametres dans le tableau 6.2. Aucun des parametres ne se dégage comme étant déte
minant par rapport aux autres, méméssemble avoir une influence légerement plus forte.

paramétre | ax | 1/k | 1/cieq| 1/cti | €oc | E
effet surdo/o | x 10| x20| x8 [ x35|x 10| x 2

TAB. 6.2: Poids des paramétres : effet mesuré/sufo suite a la multiplication par 10 de
chacun des paramétres successivement.

Enfin, 'indétermination des couples de paramétres relevée au chapitre 5 demeure : il est pos-
sible de reproduire une courbe a l'identique en faisant varier de plusieurs ordres de grandeur diffe-
rents parameétres comrag ki, € c €tCt eq.

6.3 Comparaison avec I'expérience

6.3.1 Résultats de Kawamura

L'effet de la vitesse de déformation sur I'amplitude de®rshootglans la zone de transition
vitreuse a été étudiée par Kawamura et al. [Kawamura et al. 1999] sur un vgi#é18Ni10Cus.
Le modéle prédit une dépendance du param@treonforme a ce qui est trouvé expérimentale-
ment (cf. figure 6.13). Les parametres utilisés ici pour la modélisation n’ont pas été ajustés pour
décrire les résultats de Kawamura et al. mais sont les paramétres utilisés tout au long de cette étude
paramétrique.
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 Kawamura et al. 1999
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1le+08- ° -
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Vitesse de déformation '(5,5
FiG. 6.13: Influence de la vitesse de déformation sur le paramiétren rouge les prédictions
du modele pour le jeu de paramétres utilisé jusqu’ici et en noir des résultats expérimentaux
tirés de [Kawamura et al. 1999].
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6.3.2 Modélisation des essais de sauts de vitesse

Les essais de sauts de vitesse nhe comportant pasrdhoomarqué (essentiellement les essais
a 693 et 703 K) peuvent étre modélisés a I'aide d’'une large gamme de paramétres, a partir des
différents triplets ¢t eq.ax/kr,€0,c) qui ont été déterminés au chapitre 5 pour chaque température.
Ces combinaisons de parametres, correspondant aux difféfeitsossibles, sont completement
indifférentiables du point de vue de la modélisation des essais mécaniques : chacun d’entre eux
décrit strictement le méme comportement mécanique.

La figure 6.14 présente I'ajustement réalisé a partir du jeu numéro 2 proposé au chapitre 5.
Les deux courbes du modéle correspondent au méme ragkyt toutefois celui qualifié de
"rapide" sur la figure a été réalisé avac= 2.10 2 et celui qualifié de "lent" aveay = 2.10°°
(dans le premier cas, la mise a I'équilibre se fait plus rapidement que dans le second puisque les
constantes cinétiquex etk sont plus grandes). De I'un a l'autre, il apparait un comportement
apparemment différent, puisque lorsque le modéle est en configuration "lente" le systéeme n’a pas
le temps d’atteindre I'équilibre tant la concentration initiale de défauts est élevée, si bien que les
plateaux plastiques présentent un niveau de contrainte trop bas et un écrouissage permanent, un
peu comme celui observé expérimentalement pour le verre D”. Le systeme ne réalise I'équilibre
gue vers la fin de I'essai. Toutefois, pour obtenir un tel comportement il faut des valeay®tle
k; tellement faibles que lesvershootgrendraient des proportions incompatibles avec ce qui est
observé expérimentalement : I'origine du durcissement constaté au chapitre 3 ne peupdoric
pas se trouver ici et, de plus, cela conforte I'idée guest nettement supérieur a0
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FiG. 6.14: Comparaison modeéle / expérience pour le verre D" a 693 K. Les paramétres
utilisés sont :a, = 2.102 aveck, = 4,2.16° .s'1 pour la courbe "rapide" e, = 2.10°°
aveck, = 4,2.16° .s71 et pour les deux, les autres parameétres val@nkg = 2,72<10 13,
€0c=16,9.10 s tetE=1GPa.

Dans le cas de I'essai a 703 K pour le verre D’, I'évaluation du chapitre 5 propose une valeur
négative du rappo#dy/k;. Toutefois, il est possible de reproduire de facon satisfaisante les résultats
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expérimentaux a l'aide de valeurs déterminées par I'algorithme génétique - ou bien approchées "a
la main" - cf. figure 6.15.a. L'ajustement par le modele de cette courbe expérimentale ne décrit pas
correctement Bvershoobbservé pour la plus grande vitesse de déformation. Toutefois il n’est pas
exclu qu’un jeu de parametres permet de décrire de maniére plus satisfaisavierskbatmais

cela n’a pas été possible dans le cadre de la procédure utilisée.
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FiGc. 6.15: Verre D’ a 703 K (points rouges) vs modeéle pour le jeu de paramétres suivant :
ax = 1,3x1072, k- = 3x10' .57, ¢ eq=1,12¢<1012, &5 = 3,6x10° .s L et E = 6 GPa. La
courbe noire est la courbe contrainte déformation prédite par le modéle et la courbe bleue la
variation du taux de défauts prédite par le modéle également (le taux de défauts est normalisé
par le taux du régime stationnaire du premier plateau plastique).

by

Les deux autres essais aux plus hautes températures (a savoir, verre D’ a 693 K et D” a 703 K)
sont présentés figure 6.16.a et b, respectivement. Pour ces deux expériences, le modeéle permet une
description satisfaisante des courbes contrainte - déformation.

Néanmoins, on observe un durcissement sur les courbes expérimentales qui n’est pas reproduit
par la modélisation (figure 6.16.a et b). Ce durcissement est observé pour la nuance D", pour les
essais a vitesse de déformation constante dans les conditions ou il n'y apessbdbatD’apres
les équations 6.1 et6.2, un durcissement peut correspondre sodsa<u@ qui pourrait étre dd a
une variation du parameteg ou du parametré;, soit a une évolution structurale entrainant une
diminution du volume d’activation, V, ou du paraméteg..

L'essai sur la nuance D’ a 683 K comportantawvershootmarqué est présenté figure 6.17.a.

Le modele a du mal a décrire la forme globale dmvérshoot: la cinétique de redescente de

la contrainte ne correspond pas tout a fait a ce qui a été observé expérimentalement. Le méme
probléme se pose pour le verre D” a 673 K (figure 6.17) : la formedesshoot®t leur amplitude

ne sont pas bien reproduites.

Enfin, a chaque fois il a été nécessaire d'utiliser des valeurs apparentes du module d’Young
anormalement basses (moins de 10 GPa), alors que I'on s’attend a des valeurs du module d’Young

du verre de l'ordre de 80 GPa, ainsi que cela sera confirmé par les mesures de flexion de lame
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FIG. 6.16: a) Verre D’ a 693 K (points rouges) vs modéle pour le jeu de parameétres suivant :
ax = 1x1072, k = 1,7x10'% .51, Ccfeq= 2,72¢<10 13, g9 = 3,4x10° .s L et E = 1 GPa. La
courbe noire est la courbe contrainte déformation prédite par le modéle et la courbe bleue la
variation relative du taux de défauts (normalisée par le taux de défauts de I'état stationnaire du
premier plateau plastique) b) verre D” a 703 K (points rouges) vs modéle pour le jeu de para-
meétres suivantay = 1x1072, k- = 2,48<10' .s71, creq= 1,12x107 12 &5, = 6,67x10° .51

et E = 600 MPa, le taux de défauts est normalisé de la méme fagon qu’en a).
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haute fréquence presentées au paragraphe 6.4. L'origine de cette faible valeur est peut-étre liée
au fait que notre modele ne tient pas compte de la composante anélastique de la déformation des
verres métalliques et qu'il faut la compenser par une valeur basse du module pour d’obtenir une
description satisfaisante des états transitoires.
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6.4 Essais de déformation-relaxation

6.4.1 Reésultats expérimentaux

Plusieurs essais de déformation-relaxation ont été effectués, dans le but de voir I'impact d’'une
modification de la concentration en défauts sur la réponse mécanique du matériau. lls sont présen-
tés sur la figure 6.18. Il apparait que les verres déformés a haute température relaxent énormément
en contrainte, qui tend rapidement vers 0 au cours des essais de relaxation. Le premier essai (fi-
gures a et b) montre qu’'une relaxation entraine une augmentation de 'amplitude elsioot
observé lors de la recharge, comme I'avaient déja noté Kawamura et al. [Kawamura et al. 1999]
(ici une relaxation de 1 minute environ, figure 1.20.a). Pour une relaxation plus longue encore (17
minutes) il apparait une oscillation de contrainte. Cet essai présente en outre des petites variations
de la contrainte dans I'essai de relaxation le plus long entre 500 et 1000 s en raison de la régulation
thermique du four qui s’est avérée difficile a maitriser pour un essai de relaxation aussi long.

Le deuxieme essai (figures c et d) permet de suivre I'impact d’'une durée de relaxation variable
sur 'amplitude lovershooten complément de I'essai précédent. Cet essai montre une décroissance
de 'amplitude de lbvershootjuand le temps de relaxation décroiovershoodisparaissant tout
a fait pour une relaxation inférieure a 8 s. Par ailleurs, cet essai a été effectué sur un échantillon
issu d’'une coulée différente de l'autre et présente un niveau de contrainte inférieur de 100 MPa
pour la méme vitesse de déformation et la méme température.

Il est possible d’analyser les résultats des essais de relaxation par différentes approches. Quelque
possibilités sont rapidement esquissées et discutées dans I'annexe B. Dans la suite de ce chapitre,
toutefois, les essais présentés figure 6.18 sont envisagés dans le cadre du modéle a variables in-
ternes étudié jusqu’ici.
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FIG. 6.18: Essais de relaxation & 683 K, vitesse de déformat@’.10 3 .s 1. Courbes

contrainte-déformation (a, c) et contrainte-temps (b, d). Ces essais ont été effectués sur des
échantillons issus de coulées différentes.
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6.4.2 Etude paramétrique des séguences de relaxation

L'analyse paramétrique a jusqu’ici porté sur des essais a vitesse de déformation constante, aussi
est-il essentiel d’évaluer I'importance des différents parameétres sur le comportement du modele en
relaxation. Le parametre clef sera le paramgtee temps au bout duquel la moitié de la contrainte
plateau est relaxée.

Les essais de relaxation consistent a imposer une vitesse de déformation totale nulle a I'éprou-
vette, d’ou, a partir de I'équation 6.1 :

. . oV
o0 = —EcsggcSinh 6.4
f€0.c <2\/§kT) (6.4)

dont est tirées(t) par intégration.

Un essai de relaxation type est présenté figure 6.19. Cette figure montre que la vitesse de
déformation plastigue tombe rapidement a des valeurs tres petites, de méme que la vitesse de
déformation élastique, puisque celle-ci est 'opposée de la vitesse de déformation plastique.
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Temps (S)
FIG. 6.19:; Essai de relaxation simulé par le modéle. La figure présente I'évolution de la
contrainte et de la vitesse de déformation plastique en fonction du temps.

Pour cette étude, on s’est limité aux parametres qui n’affectent pas le plateau plastique, a savoir
le module d’Young E et les parameétrasetk;, a rapportay/k; constant.

Une diminution du module d’Young entraine une augmentatio gec’est-a-dire une dimi-
nution rapide de la vitesse de relaxation comme le montre la figure 6.20. Ceci est attendu : en effet,
I'équation 6.4, montre que plus le module d'Young E diminue plus on s’attend a voir diminuer la
vitesse de relaxatioa. t;, semble suivre une loi puissance en fonction du module d’'Young, sauf
pour les plus fortes valeurs de E, puisque pour celleg-ctend asymptotiquement vers 0 (figure
6.20.a), la vitesse de relaxation devenant trés grande.
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FiG. 6.20: a) Influence du module d'Young sur la vitesse de relaxatipn en fonction du
module d’Young. Ces essais ont été simulés avec les valeurs suivagiest0’ .s 1, a,=0,8,

ke =1,62<10° .s7%, V =200 A3, cfeq= 101, T =693 K,& = 5x10°2 .s71 b) Influence de
'ordre de grandeur des parameéti@set k; sur la vitesse de relaxatidrﬂ/z en fonction de
ax. Ces essais ont été simulés avec les valeurs suivantes des paransgtres 10’ .s 1,

alk ~5x10°11 st v =200 A2, Cfeq= 101, T=693K,e=5x10°.s L.

La figure 6.20.b montre que, a rappagtk; constant, {,, augmente aveay. Cela se comprend
encore une fois a partir de I'équation 6.4. Cette équation montre que la vitesse de relaxation est
proportionnelle au taux de défauts Or, a rapport constant, ai etk; sont élevés, il va s’ensuivre
gue lors d’'un essai de relaxation de contrainte ou la vitesse de déformation plastique est petite, le
taux de défauts est essentiellement controlépda constante de relaxation structurale. Autrement
dit, pouray etk, élevés, le taux de défauts diminue rapidement dans le matér@uehinuant,

0 diminue proportionnellement, ce qui entraine 'augmentation,ge A priori, il doit y avoir
saturation de ce phénomene, puisque le taux de défauts ne peut tomber en desseysie
la méme facon, pour des valeurs arbitrairement petites @k, le taux de défauts ne peut pas
dépasser le taux présent au début de la relaxation, c'est a dire pour un ptafedwonc {/, ne
pourra pas étre plus bas que la valeur correspondante.

Du point de vue du poids respectif de ces deux parametres, le module d’Young semble avoir
un effet plus important sui t, que sur le rappomry/k; .

6.4.3 Etude de la recharge apres relaxation

On vient de voir 'impact d’'une variation du paramediea rapporty/k. constant, sur la vitesse
de relaxation, via le parametrg : t;, augmente quangk augmente. Le maintien d’'une valeur
constante de ce rapport est associé a un niveau de contrainte plateau fixé. Cependant, il est possible
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de maintenir le plateau constant en compensant les variatioag @en plus par une variation
dek, mais par une variation de g4 Ou par une variation deyc. Le paragraphe qui suit illustre
I'effet du choix du parameétre ajusté pour compenser la variatiapdgdir, d’'une part, la vitesse de
relaxation, et d’autre part la variation de 'amplitude devershoat

Dans le cas d’'une compensation pakg une augmentation day, qui est associée a une
diminution de ¢ eq entraine une augmentation dg,tet une augmentation de I'amplitude de
I overshoof(cf. figure 6.21). Dans le cas d’'une compensationgpar une augmentation d#&, qui
est associée a une diminution &g, entraine toujours une augmentation gde,tmais conduit a
une diminution de I'amplitude dedvershoot(cf. figure 6.22). Ce résultat souligne la complexité
de linteraction des paramétres entre eux sur la réponse mécanique dans les régimes transitoires.
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FiG. 6.21: Influence du parameteg (compense pats ¢q) @) courbes temps-déformation cor-
respondante b) courbes contrainte-déformation . Ces essais ont été simulés avec les valeurs
suivantes ax = 0,065 ouay = 0,07 etct eq = 4,38.1013 ou ¢ ¢q = 2.101* et pour tous :

ke =2.100 .51, 6. =4,40.10 .s 1, ¢r; =2.10 13 v =242 A3, T =683 K, E =9 Gpa.
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FIG. 6.22: Influence du parameteg (compensé pagoc) @) courbes contrainte-déformation

b) courbes temps-déformation correspondante. Ces essais ont été simulés avec les valeurs
suivantes ax = 0,05 ouay = 0,07 etéy = 6,01.10 .s* ou & = 4,40.10 .s7! et pour

tous :k =2.100 .57, 1 eq=2.10"24, ¢ =2.10°13, vV =242 A3, T = 683 K, E = 9 Gpa.
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6.4.4 Modélisation des essais

A partir de cette étude, il est possible de proposer un jeu de parametres qui décrit aussi bien que
possible les résultats expérimentaux pour I'essai présenté figure 6.18.a et b. En paegn@nd19,
ke =100.571,€9c = 6,64x10" .57, Cf eq=6,5x10713,crj =2x10712 E=8 Gpaet V=242 A
et T =683 K, le modéle donne une description relativement satisfaisante de la croissance d’ampli-
tude desovershootsavec le temps de relaxation (cf.figure 6.23). Par ailleurs, il reste a explorer la
possibilité d’obtenir une oscillation de contrainte pour la troisieme séquence a vitesse de déforma-
tion constante, mais en tout état de cause, méme lors de I'étude des oscillations dans le paragraphe
6.1.2, il n’a pas été possible de générer des oscillations dont le second pic soit d’'une amplitude
aussi forte que celle du premier comme observé expérimentalement.

L'essai présenté figure 6.18.c et d a été reproduit avec les parametres sumxant§,019,
ke = 10'0.s71, &0 ¢ = 6,64x107 .71, Cf oq=2,19x 10712, ¢¢j = 10°°, E=8 GPaet V = 242 Aet
T =683 K, qui sont les mémes parameétres que ceux utilisés pour reproduire I'essai précédent, sauf
en ce qui concernes j etcr eq qui a €té modifié pour rendre compte de la différence de contrainte
expérimentale lié a la différence de coulée. La comparaison modele-expérience est présentée sur
la figure 6.23.c et d. La modélisation est correcte, mais on constate une évolution de la contrainte
plateau particuliére : celle-ci varie avec la déformation, ce qui est impossible a reproduire a I'aide
du modele, toutefois, I'origine de cette variation de la contrainte plateau reste indéterminée. La
littérature fait rarement cas d’une telle variation de la contrainte d’écoulement pour les verres
métalliques déformés a vitesse constante.
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FiG. 6.23: Comparaison modele (ligne noire) - expérience (points rouges) a) courbe contrainte-
déformation b) courbe contrainte-temps pour I'essai présenté figure 6.18.a et b. c) courbe
contrainte-déformation d) courbe contrainte-temps pour I'essai présenté figure 6.18.c et d.
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6.5 Frottement intérieur

6.5.1 Flexion de lame haute fréquence

Les mesures de flexion de lame, comme cela a été présenté dans le cregfitriegjues ex-
périmentalespermettent d’évaluer, par la fréquence du mode propre de vibration, la variation du
module d’Young en fonction de la température. Les mesures ont été effectuées sur un échantillon
de composition D” et sont présentées figure 6.24.
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FIG. 6.24: Mesures réalisées a I'EPFL sur le dispositif Xylophone : module d’Young déduit
du mode propre de vibration en fonction de la température (le mode propre est directement
proportionnel au module d'Young), la fréquence du mode propre est supérieure a 2 kHz.

La valeur du module mesurée est de I'ordre de 80 GPa a basse température, ce qui est com-
parable a ce qui est généralement trouve pour les nuances base Zr. On remarque une diminution
du module d'Young lors de la transition vitreuse et une augmentation importante du frottement
intérieur dans la méme gamme de température. Cette diminution du module est d’environ 5 %
entre 650 et 700 K, la fin de la transition vitreuse, et se produit donc dans I'intervalle des essais de
compression présentés ci-dessus (ils ont ont été effectués entre 673 et 703 K).
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6.5.2 Pendule de torsion

Les mesures de module et de frottement intérieur en pendule de torsion ont été effectuées en
fonction de la fréquence pour différentes températures et en fonction de la température a fréquence
constante. Des résultats caractéristiques sont présentés figure 6.25. Ces essais n'ont pas pu étre
menés a aussi haute température que les essais de compression en raison de leur grande durée, gt
aurait exposeé les echantillons a des phénomenes de relaxation et de cristallisation trop intenses.

La courbe de frottement intérieur en fonction de la température (figure 6.25.a) montre I'aug-
mentation de tamp classiquement observée dans ces matériaux a I'approche de la transition vi-
treuse. Ces essais ont été menés de la fagon suivante : tout d’abord montée en température a
10 K/min jusqu’a 680 K (fréquence du pendule = 1 Hz, figure 6.25.a) puis, arrivé a cette tem-
pérature, retour a 550 K et a partir de la, mesures en fonction de la fréquence par pas de 25 K, entre
550 K et 675 K (figure 6.25.b), puis refroidissement & 10 K/min jusqu’a la température ambiante.
Pendant les mesures en fonction de la fréquence (durée totale : environ 6 H), la relaxation structu-
rale a entrainé une diminution relativement forte du frottement intérieur, comme cela apparait en
comparant les courbes de chauffage et de refroidissement, figure 6.25.a.

Sur les courbes en fonction de la fréquence (figure 6.25.b), la dépendaloggtdad)) avec
log(w) est linéaire sur une large gamme de fréquence, et sa paraet environ 0,32 & 675 K, et
diminue quand la température diminue.

On remarque que la variation du module réelle est nettement plus forte dans le cas des mesures
en pendule de torsion (supérieure a 50 % dans l'intervalle de transition vitreuse) que dans le cas des
mesures de flexion de lame (environ 5 %). Cette différence est liée a la fréquence de sollicitation
des deux techniques. Le pendule de torsion stimule I'échantillon avec des fréquences égales ou
inférieures a 1 Hz, alors que les mesures de flexion de lame se font a des fréquences supérieures a
2 kHz. Dans le premier cas, le module réel mesuré inclut en fait une composante anélastique (cf.
[Perez 2001]) dont les essais a haute fréquence permettent de s’affranchir.

Le frottement intérieur permet également de caractériser I'effet de la cristallisation et du vieillis-
sement sur les propriétés anélastiques des verres (figure 6.26). Le vieillissement physique entraine
une diminution déang et une augmentation du module réel. La cristallisation proprement dite, qui
apparait a 800 K, donne lieu a des phénomenes complexes. Elle est accompagnée d’une variation
forte et non monotone des deux modules. Puis, une fois la cristallisation terminée, on n’observe
plus de variation de ces propriétés, le matériau est devenu irréversiblement stable.
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FiG. 6.25: Mesures de frottement intérieur sur un verre D" a) en rouge, le chauffage et en
bleu le refoidissement (dans les deux Gas 10 K/min, fréquence du pendule = 1 Hz), les
courbes du module réel et du frottement intérieur sont superposées. b) représente le frottement

intérieur en fonction de la fréquence pour des températures de mesure variant de 550 a 675 K
par pas de 25 K.
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FIG. 6.26: a) effet de la relaxation structurale : en rouge le chauffage et en bleu le refroidis-
sement. Entre les deux se sont écoulées plusieurs heures a différentes températures pendant
lesquelles a eu lieu la relaxation structurale qui entraine une forte diminution du frottement
intérieur et une augmentation du module réel b) effet de la cristallisation : lors de la premiére
chauffe au-dela de la température de cristallisation on constate des variations complexes du
frottement intérieur ainsi que du module réel, puis lors des traitements ultérieurs les modules

suivent une variation monotone.
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6.5.3 Modélisation des essais de frottement intérieur

Il est intéressant de confronter le modeéle aux essais de frottement intérieur. Cela peut se faire
en imposant une vitesse de déformation sinusoidale, s(it = gowsin(wt). Les expériences de
frottement intérieur se font généralement a contrainte imposée, plutdt qu’'a déformation imposée,
toutefois cela ne change rien aux résultats théoriques obtenus.

La modélisation du frottement intérieur ne reste ici que trés préliminaire : il n'y a pas eu d’étude
paramétrique. Nous ne présentons que des résultats obtenus avec le jeu de parameétres utilisés poul
I'étude paramétrique du chapitre 5. La question qui se pose est de savoir si le modele est capable
de décrire une dépendance en fréquence des modules réels et imaginaires analogue a ce qui esl
constaté expérimentalement.

Si I'on essaie de modéliser les essais de frottement intérieur a partir de notre modéle de défor-
mation élasto-viscoplastique en assimilant le terme plastique au terme dissipatif, on est conduit, en
linéarisant la loi de comportement a faible contrainte, a:

) 0 OCi&ycV
ET=—+—— 6.5
U= (6.5)
6.5 s’apparente au modéle de Maxwelt & 6/E + a/n) en écrivant) = 2v/3KT /ct€g V.
Le modele de Maxwell (cf. [Perez 2001] p. 248) donne, comme expression du module com-

plexe en fonction de la fréquence :
_ar
L+

M* (i) (6.6)
d’ou I'on déduit le frottement intérieur (en tenant comptetaeb = M” /M, cf. chapitre 2, Frot-
tement intérieur) :

tan® = wr (6.7)

Cette expression du frottement intérieur conduit nécessairentest & (pour mémoireq est
la pente ddog(tan®) en fonction ddog(w) , ce qui estincompatible avec les résultats expérimen-
taux, pour lesquela =0, 3.

Ainsi, le modele proposeé ici estpriori incapable de décrire de maniére satisfaisante les es-
sais de frottement intérieur. Les deux autres modeéles envisagés dans I'étude bibliographique sont,
eux, capables de rendre compte de telles mesures. Le modéle d’Argon repose sur une distribution
d’énergie d’'activation qui conduit a une distribution d’éléments de Maxwell capable de reproduire



130 CHAPITRE 6. MODELISATION DE LA DEFORMATION ELASTO-VISCOPLASTIQUE

les résultats expérimentaux, alors que I'approche des défauts quasi-ponctuels rend compte de la
valeur de I'exposard par la nature hiérarchiguement corrélée des phénomeénes.

Il semble donc que le modéle a variables internes proposé ici est capable de décrire les résul-
tats d’essais de compression, mais est inadapté aux mesures de frottement intérieur qui mettent en
avant les caractéristiques anélastiques du matériau. Toutefois, comme I'ont montré les mesures de
frottement intérieur, la composante anélastique croit tres rapidement dans I'intervalle de transition
vitreuse, entrainant, pour les mesures basse fréquence en pendule de torsion, une diminution appa-
rente du module réel, en raison d’une contribution non négligeable de la composante anélastique
dans ce module. Les mesures a haute fréquence (par flexion de lame) ne portent pas de trace d’'une
telle diminution du module d’Young, mais seulement d’une diminution de l'ordre de 5 %. Il est
possible que le méme phénoméne se manifeste dans les états transitoires de nos essais de compres
sion, ce qui expliquerait qu’il y ait eu besoin de faire appel @ un module d’Young anormalement bas
pour reproduire lesvershootsles oscillations et les essais de déformation-relaxation. Ce module
serait le fruit d'un compromis nécessaire de la composante élastique et de la composante anélas-
tique de la vitesse de déformation. Si tel était le cas, on s’attend alors a ce que des essais en mode
homogeéne a plus basse température, quelques dizaines de Kelvins en dessous de l'intervalle de
transition vitreuse, puissent étre reproduits par notre modele avec un module d’Young plus proche
de la valeur réelle mesurée en flexion de lame haute fréquence en raison de la bien moins grande
composante anélastique de la déformation a ces températures, comme le révelent les mesures de
frottement intérieur.
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Bilan

Dans cette partie a été introduit un modéle a variables internes fondé sur le taux de|défauts

d’écoulement, et sa variation avec la déformation.

L'étude paramétrique a montré que ce modele est capable de décrire correctement |'appari-

tion de régimes transitoires que sont éeershootst les oscillations de contrainte, ainsi que la
dépendance de I'amplitude degershootsvec la vitesse de déformation.

Cette étude a montré qu’il existe une forte indétermination des parametres du modele, puis-
gu'’il est possible de reproduire les mémes courbes contrainte - déformation avec des|jeux de
parametres qui different de plusieurs ordres de grandeur. Cette indétermination avait déja été ren-

contrée au chapitre 5 en ce qui concerne les paramaifies€o c, etcy eq : I'étude des régimes
transitoires ne permet donc pas de "trancher" entre ces différents jeux de paramétres.

Enfin, les valeurs du module d’Young utilisées pour reproduire les essais de sauts de vitesse
étaient plus petites que celles mesurées expérimentalement dans cette gamme de température
d’'un ordre de grandeur au moins, ce qui est peut-étre a relier a la non prise en compte de la

composante anélastique de la déformation des verres.
Finalement, les résultats de frottement intérieur montrent que la pente de log))(tam(

fonction de log@), a, vaut environ 0,3 dans l'intervalle de transition vitreuse. Or, le modele a
variables internes se raméne a un simple modéle de Maxwell lorsqu’il est appliqué en assimilant
le terme plastique a la composante dissipative des essais de frottement intérieur. Le mpdele de
Maxwell prévoyanta = 1, il n’est pas possible de décrire les résultats de ces essais a I'aide de

I'approche proposée ici.




132 CHAPITRE 6. MODELISATION DE LA DEFORMATION ELASTO-VISCOPLASTIQUE



Conclusion - perspectives

Ce travail a porté sur I'étude de la déformation homogéne de verres métalliques massifs base
zirconium. Le premier chapitre a présenté une étude bibiographique des verres métalliques, par-
ticulierement orientée vers leurs propriétés de stabilité structurale et de diffusion, ainsi que vers
leurs propriétés mécaniques et tout spécialement a haute température. Enfin, trois modeles de plas-
ticité des verres (volume libre selon I'approche de Spaepen, modéle d’Argon et modéle des défauts
guasi-ponctuels de Perez) ont été introduits. L'approche de Spaepen est complétée en introduisant
la variation du taux de défauts avec la déformation et confrontée aux comportements expérimen-
taux.

Trois nuances de verres (D’, D” et J') base zirconium ont pu étre élaborées sous forme de
barreaux et de plaques. Les premiers résultats présentés sont classés en deux catégories : les es
sais mécaniques et la caractérisation structurale. Tout d’abord, les analyses DSC ont montré que
les verres élaborés possédent un large intervalle de transition vitreuse et une bonne stabilité ther-
mique. L'étude couplant DSC et diffraction de neutramssitu en cours de chauffage a permis
d’établir la nature des phases et leur ordre d’apparition en cours de cristallisation. Ces phases ne
sont pas les mémes suivant que le verre est de la famille de composition D ou J. La famille D
cristallise directement sous la formeZu (essentiellement) alors que les verres J passent par une
phase métastable A\i avant de former la phase stable;Zu. Les mesures isothermes de DSC
ont permis de montrer qu’une loi sigmoidale type Johnson-Mehl-Avrami est suivie, sans permettre
toutefois une interprétation claire des mécanismes physiques sous-jacents. Les essais de compres-
sion uniaxiale menés dans la zone de transition vitreuse ont montré la grande déformabilité de
ces matériaux dans le mode homogene et la forte activation thermique de la contrainte d’écou-
lement. Les essais aux plus hautes températures, associés a des mesures DSC et de diffraction
des rayons X, ont montré que la cristallisation pouvait entrainer un fort durcissement du matériau
au cours de sa déformation. De plus, il semble que les phases formées dans I'échantillon D” ne
soient pas les mémes suivant que I'échantillon cristallise en cours de déformation ou non. Ces ex-
périences ont révélé la formation d’une phase intermédiaire, dite "big cube”, inobservée jusque-la
pour ces compositions. Enfin, il semble possible d’avancer que la déformation plastique entraine
une accélération de la cristallisation pour la famille D. Des essais de sauts de vitesse ont permis
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de réaliser une analyse en viscosité qui confirme I'existence d’'un domaine newtonien (faibles vi-
tesses de déformation et hautes températures) et d’'un domaine non-newtonien (grandes vitesses de
déformation et basses températures). La viscosité newtonienne possede une énergie d’activation
apparente comprise entre 5 et 6 eV pour les nuances D’ et D”. Toutes les données de viscosité
peuvent étre regroupées sur une courbe maitresse en faisant intervenir un facteur de décalage sur
I'échelle des vitesses de déformation.

Puis nous avons mené une une analyse des essais de compression suivant I'approche de Spae:
pen, la concentration de défauts d’écoulement ne dépendant dans un premier temps que de la
température. Cette analyse permet de rendre compte des variations de la contrainte d’écoulement
avec la vitesse de déformation, et de déduire des paramétres d’activation : les valeurs de volume
d’activation trouvées sont de I'ordre de 208, Avec une l1égére dépendance avec la température, et
des énergies d’activation apparentes qui varient entre 5,5 et 6,2 eV, selon la composition du verre.
Ces valeurs font penser que les mouvements a l'origine de la déformation plastique présentent un
caractére coopératif. Le facteur de fréquence possede une valeur tres élevée qui, dans le cadre du
volume libre, peut étre interprétée comme étant d’origine entropique. Le formalisme de Spaepen
permet aussi de regrouper les mesures de viscosité en fonction de la vitesse de déformation et de la
température sur une courbe maitresse, qui ne nécessite pas d’utiliser de facteur de décalage comme
ci-dessus.

Dans un troisiéme temps, on a pu déterminer la variation de la concentration de défauts d’écou-
lement associée a wvershootdans le cas du verre D’, montrant la nécessité de prendre en compte
dans la loi de comportement une équation cinétique de la concentration de défauts proposée par
de Hey et al. L'étude paramétrique de I'équation constitutive qui en résulte a permis de montrer
que le caractére non newtonien de la viscosité des verres peut avoir deux origines : soit le régime
exponentiel du sinus hyperbolique a fortes contraintes, soit une forte variation du taux de défauts
a grande vitesse de déformation. La confrontation avec les résultats expérimentaux nécessite la
connaissance du taux de défaut d’équilibre. Or, en pratique, on ne peut que connaitre la variation
du taux de défauts; avec la température, mais non son ordre de grandeur absolu a une température
donnée, en raison, notamment, de la forme exponentielle qui le relie au taux de volunxellibre
faut remarquer qu’une faible variation de ce parametre physique perti)estit(aine des varia-
tions de plusieurs ordres de grandeur de la concentration de défguisqur mémoire, quand la
valeur dex passe de 3 a 4 %; varie de plus de quatre ordres de grandeur). Ainsi, moyennant un
choix relativement arbitraire de la concentration de défauts a I'’équilibre dans le cas de nos verres,
il a été possible de rendre compte de la dépendance de la contrainte a I'état stationnaire (contrainte
plateau) avec la vitesse de déformation. Dans le cas ou les couples contrainte/vitesse de déforma-
tion utilisés pour déterminer les parametres de la loi de comportement ne sont pas associés a des
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overshootsignificatifs, les rapporta,/k. sont entachés d’une forte incertitude.

Enfin, ce modeéle a variables internes basé sur une variation de la concentration de défauts a été
complété en incluant la composante élastique de la déformation. L'étude paramétrique a montré
gue ce modele est capable de décrire I'apparition de régimes transitoires que sgatségotet
les oscillations de contrainte, ainsi que la dépendance de I'amplitudsrdeshootsavec la vitesse
de déformation. Le modéle s’est révélé capable de décrire de maniére satisfaisante les essais de
sauts de vitesse. Toutefois, cette étude a montré également que la forte indétermination qui existe
sur la valeur absolue du ternsgeq (concentration de défauts a I'équilibre) ne peut étre levée par
I'etude des regimes transitoires, les variations fortessdg li€ée a cette indétermination pouvant
étre compensées par la variation des autres parametres. La dégénérescence sur la concentratior
de défauts a I'équilibres ¢q, le parametrés, de relaxation structurale, le paraméteg, etc. est
analogue a celle rencontrée pour la déterminatioosdg et dek; a partir des mesures de chaleur
spécifique présentées dans la littérature. Les valeurs du module d’Young utilisées pour reproduire
les essais de sauts de vitesse étaient plus petites que celles qui ont été mesurées expérimentalemer
dans cette gamme de température d’'un ordre de grandeur au moins. Ceci est peut-étre a relier a la
non prise en compte de la composante anélastique de la déformation des verres. Finalement, les
résultats de mesure du frottement intérieur montrent que sa pente lag Ymfonction de logp),

a, vaut environ 0,3, dans l'intervalle de transition vitreuse. Or, le modéle a variables internes se
ramene a un simple modéle de Maxwell dans les conditions de faible contrainte qui prévoitl

n’est donc pas possible de décrire les essais de frottement intérieur a I'aide de I'approche proposée
ici.

Les perspectives que I'on peut dégager de ce travail s’articulent autour de trois axes. Le premier
axe consisterait en un approfondissement de cette approche, tout d’abord par une série d’essais mé-
caniques plus nombreux - qui nécessiterait une plus grande quantité de matiére que celle utilisée
dans le cadre de cette étude - et choisis de maniére a permettre une détermination plus rigoureuse
des parametres du modeéle. Cela passerait par des essais de sauts de vitesse de déformation décri
vant I'intégralité desvershootsur une gamme de vitesse de déformation aussi large que possible,
et une étude analogue a celle de Kawamura et al. de 'amplitudeveéeshoot®t des régimes de
relaxation de contrainte. La valeur de la concentration d’équilibre de défauts resterait largement
arbitraire, mais une fois cette valeur fixée il serait possible de déterminer, par des mesures de DSC,
la valeur du paramétie correspondante. En ce qui concerne les régimes transitoires, il serait pos-
sible, pour des essais mécaniques interrompus a différents taux de déformation, d’évaluer par DSC
la variation de la concentration du taux de défauts correspondante, et de la comparer aux variations
prédites par le modéle.
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Un deuxiéme axe d’étude serait la possibilité de description de la localisation de la déforma-
tion - déformation hétérogene - par ce modeéle. En effet, un certain nombre de travaux théoriques
suggerent que la localisation de la déformation dans les verres est due a un adoucissement catas-
trophique localisé en raison d’'une diffusion insuffisante du volume libre. Ainsi, en introduisant un
champ spatial de concentration des défauts d’écoulement dans la loi de comportement et par une
analyse en perturbation, ou bien par une approche en éléments finis, il serait possible d’examiner
les conditions de localisation de la déformation.

Un troisieme axe, enfin, consisterait a étudier la possibilité d’introduire un terme anélastique
explicite dans le modéle de déformation. Les modeles plus élaborés, comme celui d’Argon ou bien
celui de Perez, sont en effet a méme de décrire les mesures de frottement intérieur ainsi que celles
de compression a différentes vitesses de déformation. Notre modéle s’avére capable, dans une
large mesure, de rendre compte d’essais de compression relativement complexes (sauts de vitesse
de déformation, déformation-relaxation successives) mais échoue dans la description des mesures
de frottement intérieur. Initialement, I'approche de Spaepen n’a pas de contribution anélastique.
Cette approche parait ainsi inadaptée a la modélisation des essais de frottement intérieur et néces-
siterait d’étre modifiée. Cela reste a faire. Les deux autres modeéles présentés dans la bibliographie
reposent sur I'idée que la déformation plastique résulte du recouvrement des zones cisaillées res-
ponsables de la déformation anélastique, ce qui ne fait pas partie de la présente approche. Toutefois,
il serait peut-étre possible, d'un point de vue essentiellement phénoménologique, d’explorer I'in-
fluence d’'un terme anélastique en introduisant dans I'équation de la vitesse de déformation une
composante anélastique de la forofg(g). La fonctionn(g) étant choisie de maniere a imposer
un seuil maximal a la déformation anélastique (ce serait donc une fonction croissante de la défor-
mation). Reste aussi a confirmer I'importance de la composante anélastique par des mesures de
recouvrement de la déformation des éprouvettes au cours du temps, effectuées aprés déformation.
Si cela a été largement étudié par [David et al. 1997] pour les polyméres amorphes, cette étude
reste a accomplir pour les verres métalliques, ce qui permettrait d’évaluer I'importance réelle de la
déformation anélastique pour les essais de déformation uniaxiaux.



Annexe A

Methode de détermination des parametres
dans I'analyse a taux de défauts variables
avec la déformation

Dans cette annexe, nous présentons la méthode étudiée pour la détermination des paramétres
ax/kr, Ct eq €0,c €t V & partir des plateaux stationnaires issus des essais de compression, ainsi que
les conditions que I'on peut imposer aux parametres en fonction de la valeur de un ou plusieurs
couples 6,€) expérimentaux.

A.1 Présentation de la méthode

Dans les équations (5.4 et 5.3) il existe quatre parametres ajustables, a sawgirle taux
de défauts a I'équilibre pour une température donagk;, le rapport des coefficients de création
de défauts et de relaxation structurag et enfin le dernier parametre : le volume d’activation,
V. Ainsi, connaissant ces quatre parametres pour une température, le modeéle doit pouvoir décrire
I’évolution de la contrainte en fonction de la vitesse de déformation, ainsi que I'évolution du taux
de défauts dans le matériau.

Connaissants eq €tV et pour unggc donné, la valeur du rappoai/k. pour un coupleg,0)
d’'un plateau se déduit facilement, de fagon univoque. En effet, 'équation 5.4 donne I'expression
de la concentration stationnaire :

€
'sopsinh(Z%kT)
Et a partir de la valeur de; et de I'équation 5.3, on peut déduire le rapgrk :

Ci = (Al)
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ay Ci—Cre
e T (A-2)
ki &In“c;
Il est ainsi possible, en fixant tous les autres parametres du modéle, de calculer la valeur du
rapportay/k; qui permettent de retrouver les mémes niveaux de contrainte pour les mémes vitesses

de déformation a I'aide de différents . L'équation compléte qui liex/k; etegc, s'écrie donc :

€
7 o\ — Cfeq
oV ’
aX EO’CSInh< 2\/§kT) (ﬂ 3)

ke .
gn? | —&
soﬁcsinh<%)

En outre, le rappory/k; est nécessairement positif puisque les deux termes de ce rapport sont
positifs. Or,ay/k; est du signe de} — Cr eq (cf. €quation A.2), ce qui signifie quef ne peut pas
étre plus petit quer oq. L'équation A.1 montre que} est inversement proportionnekgc. Il y a
donc une valeur maximale dg_ si I'on fixe les parametrest ¢q etV, qui s'écrit :

gmax___© (A.4)
Cf@qSlﬂh(%)

Pour faciliter 'exposé de cette métode d’approximation, nous présentons ici des courbes contraint
déformation simulées par le modele présenté au chapitre 6. A partir de seulement deux couples
(¢,0), il est possible de déterminer strictement les valeurs e et€o ¢ pour uncs ¢qdonné. Cela
revient a un systeme de deux équations a deux inconnues. Comme l’illustre la figure A.1, le fait
d’ajuster, pour différentes valeurs &g, le rapporty/k, modifie la valeur de la contrainte d’écou-
lement du premier plateau : il n’y a bien qu’un jeu de paraméagk (€0c) qui permet d’ajuster
deux plateaux obtenus pour deux vitesses de déformation différentes, ercfixgetV.

Par exemple, si I'on cherche a ajuster la courbe en vert de la figure A.1, la courbe rouge pos-
seéde un coefficierdy ¢ trop élevé pour reproduire la contrainte de la plus faible vitesse de défor-
mation, et la courbe bleue un coefficient trop faible. C’est ainsi qu’a chaque itération des calculs
de contrainte prédite par le modéle on peut décider s’il convient d’augmenter ou de diminuer le
parametreg ¢ auquel est associé de fagcon unique un rappdkt (le seul & méme de reproduire la
contrainte du plateau déformé le plus vite, donné par I'équation A.3), en utilisant comme critére le
signe de I'écart au plateau a plus faible vitesse de déformation.

Le probléme a résoudre, idéalement, serait la détermination de tous les paramétres intervenant
dans les équations 5.3 et 5.4, c’est a dire de résoudre un systeme de quatre équations a quatre in-
connues. Mais les équations en question sont non linéaires, ce qui rend le probleme tres délicat. Il
semble possible - a priori - en raisonnant sur quatre plateaux a la fois de résoudre le probleme pour
les quatre parametres du modele. Toutefois, cette approche se révele extrémement dépendante
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FIG. A.1: Sauts de vitesse : 5.10.s1-5.10°3 .s7L. Les paramétrea,/k: et&gc sont choi-

sis de maniére a maintenir constant le niveau de contrainte pour le plateau a la vitesse de
déformation de 5.10° .s 1.

des conditions initiales, ce qui n’est pas tellement surprenant, le systeme étant non linéaire. Par
exemple, en utilisant le modele en fixant les parametres arbitrairement - T = 68345 10712,

V =200 A3, &9 =3.121.10 .s 71, on peut calculer les contraintes d’écoulement pour trois vitesses

de déformation différentes - ici 2,5.18, 1.10°3 et 5.10° .s™L. Pour tester la procédure, il faut

alors essayer de lui faire retrouver les valeurs de ces parametres. En fixant le volume d’activation
a 200 B et en essayant de faire retrouver par cette procédure les trois autres paramétres on ob-
serve une trés forte dépendance des résultats aux conditions initiales. La résolution se faisant par
dichotomie, il faut fixer les bornes du domaine de recherche. La figure A.2 montre la sensibilité du
résultat a la borne inférieure choisie pour le param&tgeDans ce cas, la procédure aboutit & trois
solutions possibles entre lesquelles elle oscille de maniére chaotique. Parmi ces trois solutions se
trouve la bonne, du moins celle qui a été utilisée pour produire les cougtds l(a solution la

plus souvent trouvée par le modéle ne correspond toutefois pas a cejlgtpi:(l(rl“ au lieu de

Cteq= 10~1?). Par ailleurs, si I'on diminue trop la précision requise pour les solutions, la procédure
ne sélectionne alors plus qu’une solution : celle asag = 1014, c’est a dire une valeur erronée,

par rapport aux parametres utilisés.

De plus, la détermination des parametres présentée figure A.2 nécessite des valeurs des couples
(€,0) précises avec 4 ou 5 chiffres exacts, ce qui est impossible a satisfaire expérimentalement. En
outre, si I'on introduit un durcissement dans les couptes)(une infinité de solutions apparait et

le systeme génere des valeurs physiquement impossibles, comme des valeurs négatives du rapport
ay/k;.



140 ANNEXE A. METHODE DE DETERMINATION DES PARAMETRES
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FiGc. A.2: Influence de la borne inférieure du domaine de recherche : existence de trois régimes
de solutions, illustré par la solution trouvée pougg.

A.2 Exploitation des résultats expérimentaux

Les cas favorables a une confrontation avec I'expérience se sont révélés étre ceux pour lesquels
trois couplesg,0) sont connus et dont au moins un des sauts est marqué paetshoodont le
plateau est connu. Dans ces cas-la, la procédure suggére un ensemble de solutions variant sur trois
ou quatre ordres de grandeur, souffrant donc de la méme dégénérescence que pour la détermination
decteq etk a partir des mesures de chaleur spécifique : cette incertitude ne peut donc pas étre
levée par cette méthode.

Une variation du volume d’activation de plus de 5 % par rapport a celui déterminé dans le
chapitre 4 a partir desvershootscomme l'illustre la figure A.3, entraine I'apparition de valeurs
négatives, dénuées de sens physique : cette procedure semble confirmer, la encore, que les volumes
d’activation déterminés précédemment sont bien évalués et que I'approximation de la constance
du taux de défauts sur les sommets desrshoot®st valide.

Par ailleurs, la détermination des parametres intervenant dans la loi de comportement est diffi-
cile lorsque levershootsont peu marqués, puisque dans ce cas la variation du taux de défauts
est réduite.
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FiG. A.3: Influence du volume d’activation sur les paramétres déduits dans le cas des essais de
saut de vitesse pour le verre D’ a 683 K. La courbe jaune horizontale correspond a des bornes

initiales qui ne parviennent pas a converger.
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Annexe B

Différentes approches des essais de
relaxation

Cette annexe présente différents traitements possibles des essais de déformation-relaxation pré-
sentés au chapitre 6.

B.1 Premiere approche : taux de défauts constant avec la dé-
formation

Lors d’'un essai de relaxation, la vitesse de déformation totale est nulle. Dans I'approche du
chapitre 4, taux de défauts indépendant de la déformation, en incluant la composante élastique
de la vitesse de déformation, on peut écrire :

: g . . oV
&T ==+¢&sinh{ —— ) =0 B.1
T g +eosinn( ) 8.1
avec E le module d’Young mixte machine de compression + échantillon, d’ou :
(o) . oV
— = —gpsinh B.2
= ~osinh( ;) ©2)
qui équivaut a :
do — _dt (B.3)
E'sosinh<2%kT>
d’ou, apres intégration entre le début de 'essaiat=0etletempst=T:
Ki  (tanho(t)Kz/2)\]" T
—=In =)l =-T B.4
{Kg ( tanh(ooK2/2) / |, to (B4)
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ouK; =Egg, Ko = V/2\/§kT etog est la contrainte au début de I'essai de relaxation.

Sur lafigure B.1 sont présentés les résultats types qui proviennent d’essais de relaxation réalisés
en différents points de la courbe de compression.
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FiG. B.1: Essais de relaxation ajustés par I'équation B.4. La courbe a) correspond a la relaxa-

tion n° 1 sur I'essai de compression représenté figure c) et la courbe b) correspond a I'essai 4
sur la méme figure.

Les résultats obtenus présentent un point intéressant : les volumes d’activation évalués par cette
méthode sont 5 a 10 fois plus grands que les volumes évalués par les sauts de vitesse de déformatic
au chapitre 4 (résultats résumeés tableau B.1). Ce résultat suggére gu’un autre mécanisme que |
plasticité intervient, qui doit étre la composante viscoélastique.



B.1. PREMIERE APPROCHE : TAUX DE DEFAUTS CONSTANT AVEC LA DEFORMATIQIM5

n° | Vv (A3) E¢o

1 | 2470 | 9,8810°°
2 | 1687 | 5,7810°°
3| 1651 | 7,7210°6
4 | 1557 | 7,1110°°

TAB. B.1: Valeurs des volumes d’activation et du produit Eéduits des essais de relaxa-
tion pour I'essai représenté figure B.1.c : les numéros d’essai du tableau correspondent a la

numeérotation des essais de relaxation de la figure.
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B.2 Tentative de prise en compte d’'une composante anélastique

L'approche utilisée ci-dessus ne tient pas compte de la composante anélastique de la déforma-
tion, ce qui peut étre rédhibitoire pour la modélisation des essais de relaxation. Dans ce cas, on
doit ajouter un terme anélastique a la vitesse de déformation, qui peut s’écrire :

. c . . oV o
€T = = +¢&sSinh| =—— — B.5
TTETR (2kT)+nan (85)

Le termenan a la dimension d’une viscosité. Pour des essais de relaxation effectués au tout
début de la courbe de déformatior?4rsur la courbe B.1.c) on peut estimer que la déformation
plastique est négligeable et la déformation totale s’écrit alors :

: G O
& = —+— (B.6)
E  Nan
qui correspond au modéle de Maxwell. Dans ce cas, bien sar, les volumes d’activation deduits
ci-dessus pour les essais a plus faible contrainte (en deca de la limite élastique) (tableau B.1) n’ont
pas un sens physique clair. Cette équation s’intégre facilement et donne, pour une expérience de

relaxation :

ot)= ooexp<—£t) (B.7)

an

ol og est la contrainte au début de I'essai at = O%Ct 136s (cf. figure B.2.a). Toutefois I'ajuste-
ment n’est pas de trés bonne qualité. Il donne cependant une indication sur le Eappmnvient
aussi de noter que cette maniere d’écrire I'anélasticité présente un probléeme : elle implique que
la vitesse de déformation anélastique n’est jamais nulle et donc que la déformation anélastique du
matériau croit indéfiniment, tant que dure la déformation d’'un échantillon. Ce dernier point est
contradictoire avec le modele d’Argon et celui des défauts quasi-ponctuels pour lesquels la défor-
mation anélastique atteint une saturation : cette facon d’introduire la composante anélastique dans
le modéle de Spaepen ne permet donc pas d’harmoniser ces différents points de vue.

Il est possible aussi de procéder comme Neuhauser et Stéssel ([Woldt and Neuhauser 1980]) et
d’utiliser une distribution de temps de relaxation, c’est a dire du paramétepriori, le module
d’Young n’est pas distribué) et I'on a alors une solution de la forme (cf. [Perez 1992] p.245) :

o(t) = (Ioil o] exp(—%t) (B.8)

ou les coefficients); prennent n valeurs et lgg représentent la pondération correspondant a
chaquen;. En utilisant seulement deux temps de relaxation, auxquels on fixe arbitrairement le
poids 0,5 (la somme des poids vaut nécessairement 1), on obtient deux r%)pomsS s et
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269,9 s (figure.B.2.b). Cette maniére de procéder produit une bien meilleure description des résul-
tats expérimentaux que I'équation B.7.

Enfin, il est possible d’utiliser un formalisme d’exponentielle étirée (loi de Kohlrausch Williams
et Watts, ou KWW), en écrivant dans ce cas :

o(t) = coexp(— <§t> B) (B.9)

On obtient alorg3 = 0,7 et% = 126,2 s (figure B.2.c). Cette méthode donne elle aussi une
tres bonne description des résultats. L'origine de I'exponentielle étirée dans la description des
phénomeénes de relaxation n’est pas claire sinon unique : il a, en effet, été suggéré qu’elle soit liée
a une distribution des temps de relaxation contrainte par la percolation ((Cohen and Grest 1981]),
a la nature hiérarchiquement corrélée des événements donnant lieu a la relaxation [Palmer et al.
1984] ou bien encore a la nature fractale de la structure [Le Méhauté et al. 1998] ...
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FIG. B.2: Ajustement de I'essai de relaxatioii{a) un élément de Maxwell (b) deux éléments
de Maxwell possédant chacun un poids 1/2 et (c) en utilisant I'exponentielle étirée (en rouge,
les points expérimentaux et en noir I'ajustement suivant les différentes lois).



Annexe C
Algorithme génétique

L'ajustement des parameétres du modele a été partiellement accompli a I'aide d’un algorithme
géeneétique, en raison de la grande souplesse de mise en ceuvre de ces procédures. Ce type d'algo-
rithme est issu du concept darwinien de la sélection naturelle. Ces algorithmes présentent I'avan-
tage, pour des systemes a nombre de solutions important et pour un espace de recherche des para
meétres dont la taille est faible, de parcourir cet espace de maniéere exhaustive et d’obtenir la solution
optimale en un temps correct. Par contre, utiliser un algorithme génétique (AG) engendre le risque
d’obtenir une solution non optimale en un temps qui restera sensiblement identique. En outre,
les AG fonctionnent trés bien et sont faciles a mettre en ceuvre sur des systémes non linéaires
et peuvent aisément intégrer des contraintes sur les paramétres étudiés, comme les dépendance:
complexes entre parameétres exposées dans le chapitre 5.

Dans le cas présent, 'AG a permis de proposer un certain nombre de solutions pour certains
essais. Les bornes de recherche des différents parametres sont fixées par I'utilisateur, ainsi que
les contraintes imposées sur ces mémes parameétres. Puis, a I'aide de ces solutions, il faut dégager
le jeu de parametres le mieux adapté pour décrire simultanément les sauts de vitesse, les essais
de relaxation, legvershootdes oscillations, etc. Nous introduisons brievement ici le principe de
fonctionnement d’un algorithme génétique.

Le type de vocabulaire utilisé, étant donnée I'origine des AG, est issu de la biologie. Un para-
metre ajustable est appelé géne. Les jeux de parametres ajustables sont regroupés en chromosome
Ici, chaque individu possede un unigue chromosome, c’est a dire une valeur pour chacun des para-
metres du modelex, k., etc.). Un individu est un jeu de paramétres auquel est associé une fitness,
c’est a dire une fonction distance objet-modele (I'objet étant ici les résultats expérimentaux). L'élé-
ment le plus délicat d’'un AG a mettre en place est cette fonction de fitness. Ici, c’est la moyenne
des valeurs absolues de la distance du modéle a chaque point de I'objet qui a été utilisée, ce qui
peut s’écrire :
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_ ZiNzl\fi — Vil
F=S=tg— (C.1)

ou F est la fonction de fitness pour un individu, N est le nombre de points expérimegtdes,
valeurs expérimentales §tles valeurs de méme abscisse données par le modéle pour ce chromo-
some. Le modéle n’étant pas soluble analytiquement, il est résolu par la méthode de Runge-Kutta
d’ordre 4 et lesf; sont évalués par interpolation linéaire entre les deux points d’abscisse les plus
proches dey; correspondants.

Le schéma de l'algorithme est présenté figure C.1. Les génes de la premiére génération de
parents (en nombre N) sont initialisés aléatoirement (les valeurs étant comprises dans des bornes
fixés de maniére a avoir un sens physique). Puis ces N premiers parents se reproduisent deux a
deux parcross overpour donner 2N nouveaux enfants. Chaque parent est choisi aléatoirement.
Ici, le cross overconsiste a déterminer avec une probabilité de 0,5, pour chaque géne, de quel
parent I'enfant va hériter. Puis les enfants subissent le processus de mutation : chaque géne a
10 % de chance d’étre muté, c’est a dire de se voir affecter une valeur aléatoire, toujours tirée
entre les bornes fixées. Cette opération est itérée 2N fois. La population totale finale d’enfants est
alors de 3N, puisque les parents sont récupérés comme enfants. Le meilleur individu, celui qui
a la meilleure distance objet-modéle (fitmes3, est automatiquement enregistré comme parent
pour la génération suivante. Puis les individus s’affrontent deux a deux : le programme sélectionne
N-1 fois de suite 2 enfants et les compare : celui qui a la meilléitmessest retenu comme
parent pour la génération suivante. Cette séquence est itérée M fois de suite (M générations). A
chaque génération, la distance objet-modele du meilleur individu peut s’améliorer. En générale,
elle s’améliore tres rapidement lors des premiéres générations puis de moins en moins vite par la
suite.
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(Genération des N premiers Parents

|

Génération des 3N Enfants par
Cross over

¥

Mutations (p =0,1) lere: N

générations

L 3

Sélection des N nouveaux parents
FiG. C.1: Schéma du principe de I'algorithme génétique.
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Annexe D

Durcissement d{ a la cristallisation

Dans cette annexe est exposée une approche possible - parmi d’'autres - du mécanisme de
durcissement associé a la cristallisation des verres. Il est donc un peu dissocié du reste de cette
étude, en ce sens qu’il est possible d’envisager que le mécanisme de durcissement soit indépendant
du mécanisme de déformation homogene des verres. Ainsi, 'hypothése faite ici est que connaitre
une loi de comportement qui décrit de facon satisfaisante un essai de compression pour un amorphe
non cristallisé peut s’avérer suffisant pour tester un modele de durcissement.

L'origine du durcissement di a la cristallisation n’est pas totalement claire et plusieurs pistes
existent - non mutuellement exclusives -, comme cela a été présenté dans la partie bibliogra-
phigue. Le durcissement pourrait étre lié a un effet de confinement, & un durcissement de la matrice
amorphe di au changement de composition associé a la cristallisation, etc.

Une possibilité a envisager est celle du modéle d’Eshelby. Ce modéle s’applique pour un pré-
cipité cohésif avec la matrice. L'idée est que si la matrice se déforme plastiquement, mais que le
précipité ne se déforme pas et que la cohésion précipité / matrice est suffisante, le précipité va
exercer une contrainte retour backstressur la matrice (cf. figure D.1).

Dans leurs études sur les matériaux composites, Brown et Clarke ([Brown and Clarke 1975])
ont proposé de décrire I'effet composite en question par une contrainte interne, quos’écyitie,
ou p est le module d’Young des inclusions cristallinedetla déformation de la matrice. Il est
possible toutefois que les cristaux se déforment partiellement ou que la matrice relaxe partiellement
la backstress ceci est en pris en compte par un coeffici€rntompris entre O et 1 : O correspond a
une relaxation totale (il n'y a donc pas de durcissement) et 1 correspond a I'absence de relaxation :
toute la contrainte est transférée a la matrice. En outread¢&stresdotale doit étre sommée sur
toute la fraction cristalline, notél et I'équilibre mécanique de 'ensemble est assuré par la matrice
1-— f.. En outre, la fraction cristallisée varie au cours du temps : il faut donc intégrer en fonction
du temps sur toute la fraction cristallisée pour pouvoir suivre I'évolution detkstressSelon
cette approche, lhackstrespeut s’écrire :
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Fic. D.1: Schéma illustrant le mécanisme de durcissement d’'une matrice par une inclusion
indéformable cohésive (tiré de [Kelly and Nicholson 1971])

ot = /0ti ljc—ffc)(t)Kua(t)dt (D.1)

L'évolution de la fraction cristallisée en fonction du temps est donnée par le fit d’'une loi type
JMA sur les résultats de DSC (cf. chapitres 1 et 3) qui s’écrit :

fe(t) = 1—exp[—(kt)"] (D.2)

La backstres®st alors intégrée dans le modele a variable interne qui décrit le comportement
du verre, comme suit :
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: o L (0—a*)V
€T = — +Ci€pcSINN| —rn—— D.3
1= +ertoesinn( 920 0.3

Le comportement du verre en cours de cristallisation peut alors étre modélisé en résolvant les
équations D.1, D.2, D.3 et I'équation de variation du taux de volume libre. Pour ce faire, il a été
nécessaire de multiplier le ternketrouvé pour I'équation D.2 par un facteur d’environ 30, afin
d’obtenir un taux de cristallisation final satisfaisant (I'accélération apparente de la cristallisation
par la déformation a déja été discutée dans le chapitre 3, elle est ainsi prise en compte dans le
parametre k).

Les termesu etK peuvent se compenser I'un 'autre, c’est a dire que les résultats peuvent étre
reproduits de facon satisfaisante par ce formalisme quelque soit le module utilisé pour le cristal
- dans des limites tres larges qui permettent d’excéder plusieurs centaines de GPa (en fait, un
module arbitrairement grand peut formellement étre compensé par un fedienglant vers zéro)
comme valeur supérieure et d’utiliser un module d’au moins 300 MPa, pour K = 1 (qui est sa valeur
maximale). Si I'on utilise comme module pour le crigiad 70 GPa, qui est un ordre de grandeur
admissible, avec K 5.10°3, il est possible d’obtenir un trés bon accord modéle / expérience (cf.
figure D.2). Une telle valeur du parametre K

I I
8e+07— — Mod’éle b
= o Expérience |
o
— 6e+07— —
Q
= i
g 4e+07— |
C
o 4
(@)
2e+07— oo —
otered
O?’m . ! . | . | . |
0 0.25 05 075 1
Déformation

Fic. D.2: Comparaison modéle - expérience pour I'essai sur la nuance D” durci en cours

de déformation, suivant le formalisme présenté ci-dessus. Les parameétres utilisés ici sont :
H=70 GPa et K~ 5.10°3.

Ce formalisme ne prend pas en compte I'évolution possible de divers parameétres physiques,
comme par exemple une variation &g k, Cr eq €t €0 c associée a la variation de la composition
de la matrice, ni une variation possible du taux de volume libre dans le matériau résultant de la
cristallisation. En effet, a celle-ci est associée une diminution de volume spécifique qui est alors
transféré dans la matrice amorphe. Il est toutefois difficile de savoir si ce volume libre en exces se
regroupe sous forme de cavités comme peuvent le faire des lacunes dans un matériau cristallin ou



156 ANNEXE D. DURCISSEMENT DU A LA CRISTALLISATION

s'il est re-réparti dans la matrice amorphe. Les observations en MET ne montrent toutefois pas de
formation de vides autour des nanocristaux, vides qui seraient attendus si le volume libre demeurait

sous forme de cavités a proximité de ceux-ci.
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