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Quand un cristal se mcdifie lore d'une transttion derhases 1L ap-
paralt une microstructure Gui résulte des divers chemins £quiprsbables
pour réaliser une telle transformation. Il est donc possible,en con—
naissant les reiations qui existent emtre les deux pases ou en cennats—

sant le mécanisme de la transformation,de dénombrer les variar

“t
©
0
©
BN
i

Gendrées et de caractériser les opérationms d'interfaces qui reitent

es points hemologues de ces diverses variantes (partte A).

<a

Ces relations se caractérisent par une opération de syméirte ponc-

tuelle associde & une tramsiation et les méthodes permettant de .es

Sl terminer par microscopie électronique sont aderites (parrie Z).

ime clasge Je composés pour lesquels des Iéfauts s'ordcvment

diquement est exemplarisée par les structures d antiphases périodicues.

Une distinetion importante apparatt entre ces StIuUcCtures selcn jue ta
symétrie de translation est perdue ou non (partte [J. Elle regutert

1iutilisation de la micrcscopie dlectronique 1 trés naute rdsciution

Jans les transformaticns de pkases, la transttion déscrdre-crdre
constitue un cas impertant, en particuiter celle par substitusion qut
correspond & une répartiticon ordonnée des atomes sur les sites cezurés
aléatoirement dans i'état désordommé. Il est possible de caractiriser

toutes .es phases ordeomnées Gut peuvent, d'un point de vue purement

Q

ristallographique, apparatire ¢ partir d'une phase désordomnée.

Cette dérivation se fait en utilisant "cg sous résequx I'srdre cons-
trmiits sur ies sites iéscrdewnds (partie E). Ces scus résequr consti-
tuent une base de représemtation du groupe d'espace du cristal et Tl

est pcseible de prévoir les phases crdonvées issues I 'we transition

Ju second ordre dans le cadre de

la thicrie de Landau sane passer par
4 s

les méthodes traditionnelles des représenzations trréductibles des

groupes d'espace (partie F).
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CRISTALLOGRAPHIE

DES TRANSITIONS DE PHASES

Richard PORTIER et Denis GRATIAS

A. INTERFACES ENGENDRES AU COURS D'UNE TRANSFORMATIOM DE PHASES

Quand un monocristal soumis 3 1'influence d'une sollicitation ex-
terne, comme une variation de température ou 1l'application d'un champ
magnétique, subit une transformation de phases,le produit résultant se
présente généralement sous l'aspect d'un assemblage de domaines con-
tigus. La plupart des propriétés macroscopiques dépendant de cette
morphologie, 1'étude du cristal réel doit s'appuyer sur la connais-—
sance des défauts et en particulier sur celle des interfaces qui bor-
dent les domaines adjacents. Un interface se caractérise par la sur-
face d'accolement, la composition chimique locale et 1'opération géo-
métrique (en toute généralité un déplacement hé&licoidal) qui relie
deux points homologues de part et d'autre de la fronti&re. C'est ce
dernier point qui est l'objet de la présente description cristallo-
graphique.

La transformation de phasesse traduit par le passage d'une struc—
ture, décrite a partir d'un groupe d'espace G, cli les atomes sont ré-

partis sur diverses positions deo Wyckoff, 3 une antre structure de
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groupe d'espace Gi avec une nouvelle répartition des atomes. Les do-

maires correspondent 3 toutes les réalisations d'arrangements &quiva-

lents d'atomes de la phase transformée ayant une méme probabilité

d'apparition dans la phase parent.

Bien que le nombre de domaines soié quelconque, ce nombre d'ar-
rangements &quivalents distincts est souvent fini. On convient de
désigner par variante l'ensemble des domaines résultant du méme ar-
rangement et qui donc constitueraienmt, au contact, un unique cristal.

La figure | montre la morphologie en domaines d'un cristal Au-Cu
avec 55 at.7 Au. La phase de haute température(désordonnée)est de
structure Fm3m (g,g,g). A 480°C une transformationbdésordre-ordre con—
2 ”,—-—é’N,g).

2
Or, dans Fm3m les trois directions a,b,c sont équivalentes et 1'opé-

duit 3 une phase ordonnée de structure P& /moum {

ration de symétrie ternmaire (3[111] par exemple) 125 traniformg par
+ —

permutation circulaire. 3i donc la variante P4/mmm (== ,“__E_:,c)
avec un axe quaternaire selon c apparait au cours de la transition,
deux autres variantes d'orientation P4/mmm avec leur axe quaternaire
selon a ou selon b auront 1a méme probabilité d'existence, D: plgs, le
passage d'une structure F (a,b,g) 3 une structure P( :—%—l ,:—%—:,c)se
traduisant par une perte de translation, par exemple 2 * 6, des vari-
antes de translations apparaitront avec la méme probabi%ité. Ce sont
ces diverses variantes que la microscopie électronique permet de met-
tre en &vidence : la figure 1la est un fond clair et tous les domai-
nes sont en contraste, tandis que les fonds noirs Ib,lc et 1d, ne mon-
trent que les domaines qui diffractent dans la directionm sélectionnée
par le diaphragme. Far exemple , I-d illustre la différence entre do-
maines et variantes. Tous les domaines en contraste correspondent 3
la méme variante d'orientation (quaternaire selon ¢ par exemple)
alors que les variantes de translation ne se distinguent que par le
contraste de l'interface qui les sépare.

Un probléme fondamental consiste 3 dénombrer et i caractériser
cristallographiquement les variantes engendrées au cours de la transi-
tion de phasesenutilisant le fait qu'elles sont dé&duites les unes

des autres par les opérations de symétrie de la phase parent qui ont

8té perdues au cours de la transformation. Dans le cas ol la phase

transformée est décrite par un groupe d'espace sous groupe de celul
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. . _ ]
Figure | : Structure en domaines de la phase ordonnée L 0 de AuCu

la : fond clair

Ib, ¢, d : fonds'noirs
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de la phase parent, il est d'usage de dire qu'il y a eu brisure de sy-

métrie 4 la transition.

1. OPERATIONS D'INTERFACE ENTRE VARIANTES

I.1. Notations de Seitz (1)

L'isométrie la plus générale dans 1'espace 3 trois dimensions s'é-

crit comme 1'application d'une opération d'orientation ponctuelle o

laissant invariante une origine choisie, suivie d'une translation T

qui lui est associée.

Soient Tt et r', deux points homologues repérés par rapport a
< <
1'origine 0 ; on définit l'opérateur de Seitz (a[r) par la relation
r' = (a|Dr=ar + 1

L'opération de symétrie ponctuelle o peut eétre 1'identité 1, 1'in-
version 1, un mireir m ou un axe de rotation C.
« L'opérateur identité est (1!000).
« La multiplication de deux opérateurs de Seitz est le résultat de

1'action successive de ces opérateurs

(81v) (a]Dr =(8]v) (ar+1)=(ar+1) +v =Ba r+BT +v

d'oi (B|V) (a]1) = (Ba|BT+V)
» L'opérateur inverse de (alt) est un opérateur (B}Y) tel que :

(B|Y)(alz) = (1]000)

et ve- B1=- o=l T ;(ajn) 7= T

soit B=a_l

« Par changement d‘'origine p , les points r et r' deviennent

. - t -
respectivement r+p et r'+p l'opérateur (G]I') par rapport & la nou-

velle origine est tel que

(a'|T7) (x+p) = £'+p

1]
Q
[a}
T
-
+
©

(@'l (r+p)

. N .
soit o't = art T+p -2'p

et ce, pour tout point r.
~
Il vient :

a'=a; 1'=

o3

ro-ag

La partie translatoire associée dépend deonc du choix de l'origine
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sauf lorsque 1'opération ponctuelle est 1'identité, auquel cas

[

T

=T+ p=1¢c=1
. L'opérateur est réductible si par changement d'origine, la trans-

lation  associée peut se réduire 3 zéro. C'est le cas s'il existe 0o

~

tel que :

(a=-1) po=171
cette équation est toujours satisfaite si l'opérateur ( o - 1) est in-
versible

po = (a =11t

Par rapport i cette nouvelle origine, l'opérateur de Seitz se

réduit 3 une opfration d'orientation pure : (a | 000).5i 1'opérateur
n'est pas inversible, on décompose p en deux composantes aftgltelles
que )
GEH =9u
p= pa* fu
~ @-h p=ap-p,

si bien que si T posséde une composante selon p y, celle-ci ne pourra
jamais 8tre réduite alors que la composante selom pyle pourra : 1l'o-
pérateur estirréductible.

Toutes les opérations cristallographiques d'un groupe d'espace
peuvent s'écrire en notation de Seitz : en particulier les &l&ments
du groupe de translation de réseau ont la forme (ll T) : il est trés
facile 3 partir des tables internationales de construire les opéra-
tions d'un groupe en notations de Seitz. On considére la position gé-
nérale x, y, z et ses transformées : on dissocie pour chacune d'elle
1'éventuelle partie translatoire de la partie d'orientation qu'on
écrit sous forme de matrice 3 x 3.

Exempleé
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100|0 miroir perpendicu-
X,¥,2 > X,¥,2 010]0 =(m[100]|000) . laire a Qoqi et pas-—
‘ 00110 par l'origine
100{0 miroir perpendicu-
X 2 R.vil/2,2 010]1/2=¢ pI/Z 0y laire 2 ﬂO@‘ passant
> ¥ ’ m[lO@ ) par l'origine et as-—
0011|0 socié 3 une transla-

tion 0 1/2 O

Too{1/

j miroir perpendicu-
X,y,z » 1/2=x,y+1/2,2{ 0101/ =(m[100]}1/2 1/2 0):

laire a 00 passant
par 1/4 00 et as-
001 {0 socié A une transla-
tion 0 1/2 O

Les tables de multiplication, conjugaison etc... s'établissent

conformément aux régles algébriques données plus haut.

1.2. Opérations d'interface (2)(3)(4)(5)(6)(7)(8)

Au franchissement de 1'interface, 1'une au moins des fonctions
périodiques définissant 1'état cristallin subit une discontinuité.
D'aprds cette définition, l'interface n'existe que relativement a une
fonction périodique, c'est-a-dire dont le groupe d'invariance posséde
un sous groupe de translation. Par exemple, un alliage désordonné ne
renferme aucun interface relatif i la fonction d'occupation ¢ (I),
celle-ci n'ayant pas de sous groupe de translation méme lorsqu'une
corrélation d'ordre a courte distance existe. De part et d'autre de
1'interface, les deux domaines correspondent & ume méme structure mais
leur orientation est différente. Il existe donc une opération spatiale

( a|I) qui relie les points homologues (figure 2)

interface
variante (domaine) variante (domaine)
Vi Vi1
G, G.,= (alt) © (afT)—l

(al 1)

Figure 2  opération d'interface



- 311 -

. . 11 I
cette relation se note pour les points r (de VII> et r~ (de VI)

rII = (a]t) r

I

Le groupe d'espace de la variante V.., isosymbolique de G,, s'exprime
P P 1I 1

par la relation de conjugaison
G,= (alT) ¢, ™
2 - i ~

En fait, le choix de deux points homologues peut se faire d'une infi-

P - I
nité de fagons en remplagant l'un d'entre eux, r par exemple, par
~ '

n'importe lequel de ses é&quivalents de la variante Vi- Un tel point T

I

équivalent de r*s'obtient par action d'une opération (g|t)quel-

conque du groupe d'espace Gl:

I I

o't= (glo)r

si bien que 1'interface se décrit aussi par une opération

(@']t") reliant r'l a rII;

I_ I

(@'|t") (gloy «* = Il = (aflt)
d'ol 1'égalité des deux opérateurs

@) @ly = @l

(@'|t"y = (af1) (glg)—l

en multipliant & droite les deux membres par 1'opération inverse de
-1
oy (@l ecp
Ceci est vral pour n'importe laquelle des opérations du groupe

d'espace G]. Donc un interface se dé&crit par un ensemble infini d'opé-

rateurs produit 3 droite de 1'opération initialement choisie (a|T) par le

groupe d'espace du cristal et se note

(aln) [(git)}]  ou }(a!r) G
ORGSR . = J




Cet ensemble constitue le coeasemble associé 3 1'opération d'in-
terface et est une généralisation des "éléments de maclies” introdults
par G. Friedel dans le cas des macles par méri &drie (10).

L'opération inverse [(u]z) Gl]-l = G]’l (alz)_]= G‘(alz)_l
(car Gl_l = Gl = structure de groupe) représente le passage de la
variante VII i la variante VI (figure 3)

interface

variante V variante V

I

A
G2=(a!I) GI(QII)

Figure 3 Passage VI*VII et VII» VI

L'opération (@|T) n'a aucun rdle privilégié (G1 étant un groupe,
tout élément du coensemble est aussi générateur de celui-ci). Remar-
quons simplement que si parmi le coensemble (aiI) Gl figure une opéra-
tion de translation (IIII) (en fait une infinité : (I‘E'){(i!{)} ol T
est une translation quelconque du cristal ; ainsi un défaut d'empilement

dans le CFC se décrit de fagon équivalente par un vecteur T égal a

i 1
- <1125 = <Ji1>
z <112> ou 3 <lil> )
il est commode de noter l'opération d'interface (1|1") Gy
Illustrons par l'exemple de la figure 4 cette définition. Un

cristal bidimensionnel de groupe d'espace G,=pbg (a,b) avec un atcme
P P plg (a,b

1
en position générale (figure 4a) présente deux domaines reliés entre
eux par une opération de rotation pure de 36,86 degrés (figures 4b et
4e). Cette rotation fait, coincider le noceud (1,2) avec le nceud
(2,1). Si nous prolongeons le domaine II (cercles vides pour les atomes)
en le superposant au domaine I (cercles pleins), nous obtenons la
figure 4d. Nous constatons sur cette figure qu'il est également pos-—

.

sible de décrire cctte rctation par le miroir pur marqul M résultant
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M .. d
Figure 4 Cristaux déduits 1'un de 1'autre par une rotation de 36°86
passant par l'origine. 9
1'atome marqué 3 (figure 4b) par rotation vient en 3'
(figure 4c)

l'atome 4 (figure 4b) équivalent de 3 en est dé&duit par

le miroir & glissement (m sur la figure 4a) miroir perpen-
diculaire a [10] , passant par 3/4 ( et associé 3 la trans-
lation irréductible 0 1/2). Par rotation il vient en 4'
(figure 4c). Nous aurions pu déduire 4' de 3 par action

du miroir pur M.



du produit 3 droite de la rotation par le miroir 8 glissement m de
la structure.
L'autre droite tracée sur la figure 4d (M') constitue un autre

miroir pur faisant partie du coensemble
i ° . 4
Rotation [OOI] 36,869 p b4g (g,?)

Dans ce coensemble existent d'autres opérations équivalentes qui ne se
réduisent pas & des opérations réductibles. Notons que l'atome ] situé
sur le miroir M est inchangé. Il existe donc un ensemble d'atomes si-
tués sur des sites de coincidence et qui sont inchangés au franchisse—
ment de l'interface (marqués d'une étoile dans la figure 4d). Ces sites
inchangés ont une importance fondamentale pour 1'étude des joints de
grain, mais aussi en fait pour n'importe quel type d'interface (9).

Ce formalisme du coensemble s'applique 3 tous les types d'inter-

face : défaut d'empilement, paroi antiphase, macle, joint de grain,
parci de domaines. Il est valable pour une structure quelconque.

Il est défini 3 partir du groupe d'espace du cristal et comme
celui-ci n'est pas, en général, le produit direct de la symétrie d'o-
rientation par les translations du réseau, les propriétés géométriques
issues de cette description ne sont pas la simple composition de celles
issues des classes de symétrie avec celles issues de 1'&tude du réseau.
Or les études antérieures se sont appuyées tantdt sur les classes de
symétrie (théorie des macles, Mallard et Friedel (10) ), tantdt sur le
réseau (théorie du réseau O des joints de grain de Bollmann (11) ).
De cette confusion entre structure et réseau proviennent nombre d'im-

précisions voire d'erreurs.

I, 3. Relations entre fonctions scalaires dans les variantes

Un domaine VII étant déduir de VI <GI) par un interface (a(T) GI’

il est aisé d'exprimer une fonction scalaire périodique F de Vo3

partir de son expression dans Vo

FI(EI) = ¢l (ryp)

soit, en décrivant 1'opération par (alT)
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pl (r) = Pl (alt) 1)

La relation sur les coefficients de Fourier s'exprime par

fII(q) _— (a_] q) exp = Zmi q 1

I. 4. Frontilres d'interface

11 existe parfois dans le coensemble un miroir pur et il arrive
que la frontiére d'interface soit un plan paralléle d ce miroir (qui
contient 3 1'évidence des sites invariants). Il en résulte une confu-

sion trop fréquente entre l'opération et la frontigére de 1'interface,

confusion entretenue par la classification des macles en macles de
plan ou d'axes qui est une description ol 1l'on cherche & lier un élé-
ment privilégié du coensemble 3 la frontiére d'interface alors que ces
concepts sont parfaitement distincts. Il est clair qu'd un méme coen-
semble il correspond une infinité de parois d'énergie différente selon
leur géométrie et qu'il est important de définir ce que sont deux in-
terfaces équivalents ou deux parois équivalentes.

Nous dirons de deux interfaces bordant un méme cristal qu'ils
sont équivalents si leurs complexes associés et leurs frontiéres sont
conjugués par 1'une quelconque des opérations du groupe d'espace du

cristal (figure 5).

i

Figure 5 1Interfaces &quivalents
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Les dispositions des atomes de part et d'autre de l'interface
sont équivalantes.

De maniére similaire,deux frontidres du méme complexe associé
sont équivalentes si elles sont reliées par une opération spatiale

commune aux groupes d'espace des deux cristaux adjacents (figure 6).
g P p ]

N

(o) (@lDe, (o™

Figure 6 Fronti®res &quivalentes du méme
ensemble

mlo e N@n 6@

Les dispositions relatives des atomes de part et d'autre de la
paroi dans les deux situations sont identiques : les parois ont la

méme &nergie et sont également probables.

Notons enfin que quand les parois se raccordent en un nceud mul-
tiple, un circuit fermé permet de vérifier la compatibilité de 1'en-
semble. Enfin, les parois peuvent s'arréter sur des défauts linéaires

dont nous n'aborderons pas 1'étude ici.



I. 5. Neeud triple

Si nous connaissons les opérations d'interface qui permettent de
passer d 'une variante 3 deux variantes adjacentes, l'expression de
1'opération qui transforme une de ces deux variantes en l'autre s'ex-

prime simplement (figure 7) en faisant un circuit fermé.

-1
| -
Vi (a}|:1)G](a1¢1]) G,
CHLILS
-
-
{ =
Vi €yT5)6 0y liz) Gy
6, ~_
(o, 7,06,
v
111

\ -1
HCPPY

Figure 7 Noeud triple



- 318 -

II. DENOMBREMENT DES VARTACTES

Désignons par{ g} le groupe d'invariance de la sollicitation ap-

pliquée lors de la transition de phase GO - GI' Par exemple,si la sol-
licitation consiste en une variation de température, elle est isotrope
dans 1'espace et le groupe d'invariance est le groupe de symétrie de

la sphére en ce qui concerne la partie ponctuelles
= 3
{g ltempérature) = Kh @ R

si la sollicitation est une contrainte uniaxiale, la symétrie ponc-
tuelle est celle du cylindre
{g}(contrainte) =D ) g3

. A
[axe de contrainte

s'il s'agit d'un champ vectoriel (par exemple électrique)
(g} = C o &
8k © v

bl
d

[axe d'application du champ

. . . .. . : . . R R
Enfin si plusieurs sollicitations de groupes d'invariance 8| v By 2 By
sont appliquées simultanément , le groupe d'invariance de la sollici-
tation globale est formé des synmétries communes, donc est 1'intersec-

tion des groupes d'invariance:
(g1 N g Niey b N

La sollicitation globale est invariante par application d'un élément

quelconque de{g}-
II. 1. Lois de Curie

Lorsque certaines causes produisent certains effets, les éléments
de symétrie des causes doivent se retrouver dans les effets produits.

Lorsque ccrtains effers révélent une certaine dissvmétrie, cette
dissymétrie doit se retrouver dans les causes qui lui ont donné nais-

sance.



- 319 -

II. 2. Dénombrement dans le cas général

II. 2. a) Dénombrement

11 s'agit donc de définir : la cause = sollicitation agissant
sur un monocristal GO : 1'effet = 1'ensemble des variantes de GI'

Ainsi, la transformation de phase doit &tre invariante par les
opérations de symérrie qui sont communesd la sollicitation({g?) er au
monocristal de la phase parent (GO).

Le groupe Hy = Gof\{g} constitue dome le groupe d'isoprobabilité
de nucléation de la phase GI‘ Etant donné la variante de réfirence GI
toutes les variantes déduites de celle-ci par une opération de Hj
apparaitront avec la méme probabilité. Comme il est possible que cer-
taines opérations de HO laissent GI invariante, (appartiennent simul-
tanément a Hoet a GI)' ces opérations forment le groupe

N o1° HO/W GI et doivent 8tre exclusgspour le dénombrement. Ainsi,
les opfrations de symétrie qui engendrent des variantes &quiprobables
distinctes seront les opérations de HO qui n'appartiennent pas 3 NOI'
Leur nombre est donné par l'indice du groupe HO sur le sous groupe

N o1 (12).

Le schéma général ol est également traité le cas de la transfor-
mation inverse (la phase parent est un monocristal de Gy qui se trans-—
forme en variantes de G, sous 1'action d'une sollicitation ié?

est résumé figure 8

{g} {g}
GO 'GI
HZC I
0~%0 N e}
N1 “HolV 6 IR ALS

Dans le cas oa {g'} & {g} alors NOlaii

Figure 8 Dénombrement des variantes




Un monocristal GO doune

Hy
ng= 1 (ﬁ—_' variantes de GI

Un monocristal GI donne

Hi
Ny = 1 ;—— variantes de GO
10

Les lois de Curie sont ainsi vérifiées : les &léments de symétrie des
causes, appartenant a Hy, se retrouvent dans les effets produits
si GI’ la variante de référence,constitue une solution particuliére,

les effets produits sont constitués par 1'ensemble des variantes en-—

gendrées et la symétrie de 1'ensemble est bien celle de la cause (12).

II. 2. b) Caractérisation des interfaces

{g}

Dans le cas de la transition G0 N GI‘ N1 variantes sont engen~

drées. ILlexiste donc nOI_l interfaces qui bordent la variante de réfé-
rence ; ils correspondent & la décomposition du groupe Hy en complexes

associés du sous groupe NOI:

o | VIeN
Ngr-1 Bor-1 - OF

Hy = [«(1]000) + (allzl) * oyl + ot
oli un complexe associé s'exprime par

3]0 Nop

Comme le groupe d'espace de la variante de référence est Gys L'expres-
sion du coensemble qui décrit le passage de cette variante de réfé-

rence 3 la variante Vi est

(. l7:) N G = (a.]|7.) G
i~ 01 "1 i1 I car NOI - GI

II. 2. c¢) Un exemple (13)

La transition martensitique est décrite dans cet ouvrage par

Guénin (14). Illustrons le cas de dénombrement des variantes pour unc
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transformation martensitique d'un monocristal de Wi-Al (60 at.Z Ni)
qui est de structure B2 I haute températuce : GO= Pm3m {(a, b, c), et

se transforme en une phase G, = P4/mmm (a',b',c') sous l'action d'un

I
abaissement de température. Les variations de métrique (abc et a'b'c')
seront accomodées par la transformation 3 réscau conservé (15) et donc

seule la symétrie d'orientation sera prise en compte.Schéma général

(figure 9).
Gy= Pm3m (abc) fglxh ® R Tf P4/ (a'b'c")
= = [T I
Hy Hy= P4/ (a'b'c")
- T T ¥ ®
Nor (abe) Nyp= P 1 (a'h'ch)

Figure 9 Dénombrement des variantes ( Ni. AL )

Nombre de variantes de martensite engendrées i partir d'un mo=-
nocristal de phase parent
. 4
n..= i (EBEE) - 48 o
01 =
2
Nombre de variantes de phase parent engendrées 3 partir d'un

monocristal de martensite

16
) = e =
P 1 2

P4 /mmm
n (——

10”
D'autres considérations de symérrie permettent de justifier le
comportement thermoélastique (16), notamment au niveau des interfaces
et ne seront pas développées ici (12).
On congoit aisément que par 1'action combinde de la température
et d'une contrainte d'axe bien choisie , on puisse n'engendrer qu'un

monocristal.
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II. 3. Groupe = sous groupe

II. 3. a) Dénombrement

C'est par exemple le cas des transitions désordre-ordre de subs-—
titution. La mise en ordre de deux cu plusieurs types d'atomes ré-
partis sur un ensemble de sites équivalents dans la phase de haute
température conduit 3 une phase ordonnée 3 basse température de sy-
métrie moins &levée. A la température critique lorsque la transition
est du deuxi®me ordre, le groupe d'espace de la phase ordonnée G est
sous groupe de celui de la phase désordomnnée (16). Cette relation
reste valable pour les transitions du premier ordre si 1l'on néglige
les modifications de métrique cristalline entre les deux phases. En
remarquant que NOI=GO N Gﬂﬁg} = GIr\{g}= HI (car GI est sous groupe

de G, ), nous obtenons

0
o= 1(}_{9) = i(.G_Oig_sr. 1(.}_19)
0T "Nor B B
HI
et no= i (ﬁ__) = 1 (la transformation est cristallographique-
ment réversible) 0 (figure 10)
G {&} 1

Figure 10 Dénombrement des variantes dans le cas d'une transition
groupe Sous groupe GIC: GO (méme sollicitation pour la

transformation inverse)
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Si de plus, la sollicitation extérieure est la température (figure 11)

Figure 11 Dénombrement des variantes (relation groupe-sous groupe)

Le nombre de variantes engendrées & partir d‘un monocristal G,

est H G
To1 1
Le nombre de variantes engendrées 3 partir d'un monocristal Gy

est

Hy G

: I |

noa= 1 G ) =1 (53 =1
10 NIO GI

Ainsi, par exemple, une telle transformation ordre-dé&sordre est cris-

tallographiquement réversible. A partir d'un monocristal dé&sordonné,

la transformation dé&sordre-ordre puis la transformation inverse, con-
duisent au mdme monocristal désordomné. En effet, chaque variante de
Gy redonne une variante unique de Gy ¢ celles-ci étant déduites par

des opérations de GO’ au contact, elles se fondent en un monocristal,

II. 3. b) Caractérisation des interfaces

Les nyr! opérations d'interface de Gy™ G; s'expriment 3 partir
de la décomposition de Gy (resp. Hg) en complexes associés de Gy

(resp. NOI)

Go=[C1]000) + CayfT)) + oo+ (o

T y| G
oi‘IN“ox“ Jer

le complexe associé 3 1'interfacei(coensemble) s'exprime par
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(a;lty) 6

II. 3. ¢) Brisure de svmétrie (17)(18)

Généralement utilisé lors de transition$ol existent des rela-

tions groupe-sous groupe, ce terme exprime le fait que la symétrie

de la phase parent a &té "brisée' pour donner une variante de symé-

trie plus basse. En fait, si 1l'on considére 1l'ensemble des variantes

engendrées, la symétrie se restaure, puisque celles-ci sont déduites

les unes des autres par les opérations perdues lors de la tran-

sition.

ITI. TLLUSTRATION DE LA METHODE - NATURE DES INTERFACES
TRANSITIONS GROUPE - SOUS GROUPE (19)(20)

Parmi 1'infinité des opérateurs du complexe associé, il peut en
exister qui soient de pures translations : (!i:). Nous garderons le
nom traditionnel de parois d'antiphase pour de telles opérations d'in-
terface. Il est utile de considérer trois cas de décomposition de la
phase désordonné (surgroupe GO) sur la phase ordonnée (sous groupe GI)'

Notons }bet hI les groupes de symétrie ponctuelle asscciés a GO et GI

0 1
groupe de GO signifie que hI et T

et T.et T, leurs sous groupes de tramslaticn. Dire que Gy est sous

[ Sont sous groupes au sens large de
ho etT, respectivement.

III. 1. GO et GI ne différent que par leur réseau

La décomposition de G

sur G eut s'dcrire avec des opérations
0 1 P

de translation seulement:

G.= [(1]000) + (V) + Olty) + o0+ (U1 )] G
0 = ~2 ~Nog_1 I

1'opération d'interface se note : (I[Ti) GI



Exemple de AuCug (21)
Haute température = structure désordonnde A4: Fm3m (a,b,c,000)

Basse température = structure ordonnée le ¢ Pm3m (a,b,c, 000)

(variation de métrique négligeable)
On obtient facilement

m3m

Fm3m, _ F Yo .
=@ G G -

Pm3m

nombre de variantss : np= i ¢
1 volume de
ol Vo désignella maille de Bravais.

m3m

et Fm3m (a,b,c,000) =[1f000) + (1]1/2 1/2 0y + (1}1/2 0 1/2) +
(1o 1/2 1/2)] Pm3m (a,b,c, 000)

il y a quatre types de variantes séparées par les parois d'antiphases:

(1172 1720y 5 (1]1/2 0 1/2) 5 (1'0 172 1/2)

Bien évidemment, un autre choix est possible : dans le complexe associé
(rjr/z 1/2 0)G; il y a par exemple (S[IIIJ 1/2 1/2 0) qui caractérise

de la méme fagon l'opération d'interface.

ITI. 2. Les deux réseaux sont identiques

hr €y
(cas de la transition polymorphique du quartz)

P6222 - P3221

Dans la décomposition de Gy sur Gy on ne peut pas faire apparaitre

d'opérateurs de tramslation pure

Gu=[(1]1000) + (o, l1,) + (a [1.) + ...+ (a It Y16
0 1.1 2022 0g1-1 Po1-1 !

l'opération d'interfaceise note

(a;l7) 6



Ce cas nous conduit 3 définir une nouvelle propriété cristallogra—
phique des opirations d'interface (5)(19).

Si le complexe associé comprend au moins une opération spatiale
réductible, l'interface sera caractérisé par cette opération. Le ca-
ractére réductible signifie que par translation de l'origine, une opé-
ration (a]z) se note (a]000) dans le référentiel translaté. ’

Si le complexe associé comprend seulement des opérations irré-
ductibles (axes hélicoldaux, miroirs i glissement), 1'interface sera
dit mixte.

Dans les deux cas parmi 1'ensemble des opérationsponcuelles nous
choisirons celle de plus petit ordre pour qualifier commodément 1'in~

terface

(1, I, m, 2, 3, 4, 4, 6, 3,6

11 faut noter que la translation associée i 1'opération d'inter-
face (réductible ou non) permet de localiser 1'opération dans la maille
et constitue de ce fait une caractéristique fondamentale de cet inter-

face.

II7. 2. a) Un interface réductible

Décomposition du groupe Pccm (a,b,c,000) sur le groupe P222

(NsE)E’OOO)
Pcem =[(1]000) + (c[10011001/2)]P222

I1 y a deux variantes

I1 y a un seul type d'interface (Cl100‘|00 1/2). p222

Le complexe associé (réduit & la maille élémentaire) comprerd
quatre opérations
1
(c{loolloo 1/2)
2
<C[0]0]TOO 1/2)
(m[001]‘00 1/2)

(1100 1/2 )



L'opération d'interface peut donc s'exprimer par une inversicn loca-

lisée en 00 1/4,i1 s'agit d'une paroi d'inversion.

ITI. 2. b) Un_interface irréductible

Décomposition du groupe P4cc sur P4 de méme maille:

Phee = [(1]000) + (c 00 1/2)] P4
[100]

100

Il y a deux variantes

Il y a un seul type d'interface (C[1001!00 1/2) P&
Le complexe associé (réduit 3 la maille) comprend quatre opérations

(Cr

(c{O]Oxioo 1/2)

WIOO 1/2)

(C[Tlo] 00 1/2)
(C[110]|00 1/2)
Dont aucune n'est réductible : l'interface est mixte.

De plus, P4 (GI> est invariant dans Plcc (GO)

Go=[(11000) + (afn)]c,

= GI[(I{COO) + («]D)]
d'od (al1) 6= Gy(aT)

6= (a]) G, (alz)-l

Les deux variantes VO (Cl) et Vl((afz) C) (a|z)—l)ont donc leurs
grecupes d'espaces superposés alors que les atomes de part et d'autre
sont déplacés. La représentation d'une telle paroi avec painifﬁfi de
simplification un seul type d'atome représenté en positionﬁde P4 con-
duit au schéma suivant : (+ indique la valeur ce la coordonnée selon
¢, 1/2 + indique une translation supplémentaire 00 1/2 seclon c),

(figure 12).
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[ ] L 4 L/
+7l 1 +tO AL+ §+Oo§+
ryodor: ;+o’o,ll+ §+O’Q§+

PN & & @ é @
200" o 0Q% o b 14004+

Figure 12 Deux variantes issues de P4cc—~ P4

III. 3. Cas général
n, C hy
TlcTo
La décomposition conduit & :
Go=[(1]000) + (tfry) + ... ¥ (el L(11000) + (a',igl) + ...
(ayl 16,
Les complexes associés sont de la forme

- (llti) 6, = parois de translation
= (o) 6,

- (1g) (ai!ti) <

Ces deux derniéres pouvant donner des parois d'orientation pures ou

irréductibles.



Exemples

= Transitions Ima2 (a,b,c)~ P2 (a,b,c)
La décomposition conduit 3

Ima2 =[(1]000) + (1]1/2 1/2 1/2) + (a[om]{]/z 00) + <nr1004;f

01/2 1/2)] 2

Les complexes associés des trois interfaces (4 variantes) conduisent,

toujours exprimés sur la maille &lémentaire i

- (1|1/2 172 1/2) (aLoo‘x]!‘“ 00)
(21] 1/2 172 1/2) »(‘“[10011’/2 00)

[o10]

arois de translation (= paroi d'orientation pure localisée
P i
en 1/4 00 (=)
(n[lOOﬂ 01/2 1/2) paroi mixte constituée d'un miroir
3 glissement de type b (glissement
- isé ; 4y (=)
*(bLooq! 0 1/2 1/2) 0 1/2 0 localisé en CO 1/4)

La figure 13 avec un seul type d'atome représenté pris en position

généralede P2 montre les quatre variantes possibles

Remarque : La notation,classique en cristallographie,des miroirs
par exemple b pour (b[OOII;O 1/2 1/2) est superflue.
b signifie un miroir & glissement, de translation irré-
ductible 0 1/2 0 ici passant par 00 1/4. Ces deux compo~
santes sont exprimées par 0 1/2 1/2. on peut donc écrire

(m[ooﬂ [0 1/2 1/
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antiphase boundary
44

ten
boundary

M1 005

antiphase boundary
LR

Figure 13 Quatre variantes issues de Ima2 + P2
—_—

+: Cotey ; 1/2+ : cote+ 01/20

~ Transition ordre-désordre AuCu (22) (figure 1).

Fm3m (2,b,c,)000 =[(1]000)+(1{1/2 O 1/2)][(1[000)+(3’[ _ o000y +
DO 111}

a2
[‘]}]{000)] P4/mam (a+b, a-b, c)
5 e s

Six variantes : cing types de parois {4 d'orientations
’ a type 3 ] de tramslation

- Mise en ordre du spinelle LiFeSOS(ZB)(Z&).

A température supdrieure & 760°C, 1'oxyde LiFeSOS posséde la
structure spinclle Fdlm. Les sites tétraédriques sont occupés par les

. 3+ . .+ . .
ions Fe alors que les ions Li et les jons trivalents restants
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sont répartis au hasard sur les sites octaddriques. Au-dessous de cette
température les ions Lif et F83+ s'ordonnent sur les sites octaddri-
ques suivant une structure décrite par Braun (25). Deux groupes spa-
tiaux enanticmorphes sont possibles P4332 et P4132 de méme maille.

Les variantes engendrées sont issues de la décompositionm :

Fd3m=[(i]000)+ (1[0 1/2 1/2)+(1]1/2 0 1/2)+(1|1/2 1/2 0)]{(1:000)+
=555
(1|m)]P4332

| 3 antiphases

il y a huit variantes et sept interfaces - .
4 inversions

ainsi que le montre la figure l4.

c A (4047
B ° (_440]
A 2’:[044]
oiCI0I0 e} < 4
tedf=21n]FA) [ S L -
EIEIG) 5 =S PLy32
(s]V:9Le] o) Q &) o)
L I, I, L,
v D E F G
o) < 8] A
Y 8] Q © P4, 5%
o] fa [=) O —
o] =} s} G
I, I, I, I,

. 5. .7 Fe now
R (e row )

@D

wole tv. & '% ; QO :

Figure !4 variante pour Fdl3m —>P4332

A (110 1/2 1/2) B: (ili/2 1/2 00 ¢ (1li/2 01/2) D (T!l—%%)
(p2253 TR L1231
E‘(“g)’_ql'}) FI(I‘&AL‘) G: (T\ZZZ)
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¥ote : la littérature sur les transitions ordre-désordre est considé-
rable ; citons seulement quelques référemces: un articie de revue par
Tanner et Leamy {(26), un trés bel exemple de domaines inverse dans un
alliage Cu~Zn (27), un article de revue sur les structures en domaines

par S. Amelinckx (28).

IV . BREMARQUES

Les principes de dénombrement énoncés ci~dessus sont uniquement

basés sur des raisons de symétrie; bien que n'intervienne aucun fac-

teur thermodynamique, les considérations d'équiprobabilité de nucléa-
tion sont toujours valables : si une variante peut apparaltre, toutes
ses équivalentes existeront également.

Dire qu'un certain nombre de variantes sont équiprcbables ne
signifie pas que le cristal transformé gardera sa cchésicn. Néanmoins,
par exemple dans le cas de transformations martensitiques (14), les
variantes autoaccomodent leur distribution afin de minimiser les con-
traintes internes.

Les exemples donnés ci-dessus sont pour des cas o les transfor-

mations se font avec congervation de la métrique, c'est-a-dire qu'il

est possible pour les deux phases de trouver une maille commune qui
contient les mémes sortes d'atomes dans les mémes quantitds. De faibles
variations de métrique n'invalident pas la théorie. Néanmoins, s'lls
sont trop importantes, c'est le schéma général exposé au paragraphe
I7.2.1 qui doit &tre utilisé.

Le caractére translatoire d'un interface dépend du complexe asso-
cié et non pas de la localisation de la frontiére dans la maille.
Ainsi, méme si la frontidre peut etre localement confondue avec un des
&léments translatoire du complexe (miroir & glissement), l'interface
n'a jamais ce caractére translatoire s'il existe une ou plusieurs opé-
rations réductibles dans le complexe associé&. Une paroi d'inversion
n'est jamais 3 caractdre translatoire : en effet, dire d'un cristal
qu'il a subi une inversion puis une translation t est équivalent 2 dire
qu'il a subi une inversion localisée a t/; du centre initialement
choisi.

De méme, nombre de parois de translation sont en fait réducti-

Lbles & de purs Gléments d'orientation ((1} 1/2 1/2 0) dans L l2 est
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équivalente & un termaire pur). C'est seulement par commodité et habi-
tude que 1'opérateur tranclation est utilisé pour décrire la paroi
d'antiphase.

Il est possible de généraliser ces notions d'interface au cas de

la conservation d'une propriété physique du cristal: &tant donné un
prop physiq

cristal Gy quels sont les interfaces possibles qui maintiendront inva-~
riante une propriétés physique du cristal dont on connait le groupe
d'invariante G! Ce groupe d'invariance est sur groupe de G, qui cons-
titue le groupe intersection de tous les groupes d'invariance des pro-
priétés physiques concernées par 1'expérience choisie. Les opérations
d'interface apparaissent dans la décomposition de G sur Gu(6) (7). Le
cas peut étre Etendu & une composante de la propriété physique.

La description de 1'interface par unm coensemble (a}z) Gppermet
une description correcte des réseaux de colncidence dont 1'étude a &té
largement développée pour les joints de grainms. En particulier, elle

permet de définir un licu géométrique - O ensemble des positions in-

changées par l'opération d'interface et dont le réseau -0 de Bollmann
(11) ne constitue qu'un cas particulier (29).
La démarche inverse consiste 3 déterminer les opératioms laissant

invariant un ensemble de sous réscaux choisis dans la structure (9).

De telle applications ont permis ainsi de prévoir les interfaces con-

servant un plus grand nombre de sous réseaux dans la structure et il

s'est avéré que c'Gtaient ceux cbservés expérimentalement (par exemple

macles par mériédrie \,bZOB) (30).
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fB. CLRACTERISATION EXPERIMENTALE DES INTERFACES J

La description cristallographique de 1'opération de symétrie
associée 3 1'interface conduit & 1l'utilisation du coensemble (u\z) G.
Par souci de simplicité nous noterons (alT) 1'opération considérée
parmi celles du coensemble. Cette opération comprend deux composantes
indisscciables : une opération de symétrie ponctuelle X et une trans-

PR,

lation T qui lui est associée. Ceci est valable quelle que soit la

nature (joint de grains, macle...) de 1'interface. Il convient donc
pour caractériser l'interface de définir des méthodes expérimentales

susceptibles de conduire la détermination de ces deux composantes.

La microscopie électronique est avec la topographie des rayons X
un des moyens les plus directs pour 1'é6tude des défauts dans les maté-
riaux (31)(32)(33). Les méthodes qui vont Stre ddcrites restent vala-
bles quelle que soit la nature des ondes diffractantes, sauf pour le
calcul des amplitudes diffractées qui seront exprimées dans le seul
cas de la microscopie ¢lectronique. Nous appuirons donc notre argu=
ment essentiellement sur cette derniére technique.

A partir du formalisme de la théorie dynamique de la diffraction
des électrons, de ncmbreuses &tudes sur les conditions pour lesquelles
les défauts s'8teignent, sur les propriétés de symétrie des profils
de franges, sur les contrastes des interfaces ont até faites. Elles
permettent de caractériser la nature des interfaces.

Cependant les conditions ainsi dé&finies restreignent la généra-
1ité du probléme 3 cause des hypothéses généralement utilisées

- théorie dynamique 2 2 ondes
- description de l'interface en utilisant seule-
ment la symétrie d'orientation a (sauf pour
| les antiphases et les inversions).

Par ailleurs, pour les simulations d'interface a N (>2) ondes,

dans le cas ol il existe des faisceaux communs entre les deux individus

sépards par 1'interface, les couplages dynamiques qu'ils induisent ont

o

té scit négligés, soit mal traités.

Enfin pour 1'étude des variations d'éclairement (contraste de
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fond continu en microscopie électronique) entre deux individus, 1'effet
des strates supérieures de diffraction n'a jamais &té considéré.

I1 s'agissait donc de définir de nouvelles conditions multi-
faisceaux en ne se limitant pas au cas d'une rangée systématique (ou
au cas de deux ondes) pour des interfaces (QIT)‘ Ces conditions de dif-
fraction multiples sont indispensables pour des cristaux 3 grande
maille.

De plus, méme pour des structures a petite maille, il peut étre
difficile de réaliser pratiquement les conditions de diffraction en
rangée systématique. D&s lors qu'un contraste résiduel subsiste, il
apparait fondamental de pouvoir l'attribuer soit 3 un interface non
exactement &teint par la rangée systématique, soit a l'influence de
spots supplémentaires du plan de diffraction.

Trés schématiquement la caractérisation expdrimentale d'un inter-

face peut se faire i partir des données présentées sur la figure 15.

T
A
a ¢
e 4
s
L/ d
2 b
0096",
be o 9 "o
g(”" @
e9 ¢, a4 *
@
e eer s ¢ . f

Figure 15 détermination expérimentale de 1'interface
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Deux domaines contigus étant déduits 1'un de l'autre par une
opération dc svmétrie (du coensemble) (QII), les ensembles diffrac-
tants des deux individus sont en général différents de partet d'autre
de 1'interface et une image réalisée & partir du faisceau rransmis
(fond clair) ou d'un faisceau diffracté (fond noir) montre une diffé-

rence d'éclairement entre les deux individus (figure 15 a). Ceci

reste vrai pour des parois d'inversion ou le diagramme de diffraction
semble unique car tous les spots de diffraction sont zéométriquement
superposés. De plus 1'observation d'un interface incliné montre en

général un contraste de franges témoin du déphasage entre les faisceaux

diffractés sélectionnés, plus généralemenﬁ entre les ccefficients de
Fourier du potentiel de part et d'autre de l'interface (15 a). Il est
possible de définir les conditions de diffraction (en d'autres termes,
les conditions d'orientation du cristal sous le faisceau), pour
lesquelles les deux domaines auront le E@E? éclairement, le contraste
de franges de l'interface pouvant subsister (figure 15 b). Ceci con-
duit 3 la détermination de o . Dans ces deux cas, 1'étude du systéme
de franges par simul ation peut &tre faite et comparée a l'expérience
(15 c et 15 4d).

La méthode la plus classique de détermination de 1'opération
d'interface consiste & définir les conditions de diffraction pour
lesquelles il est hors contraste (15 e), cela sans se restreindre &
une diffraction bifaisceaux. Cette méthode conduit & la détermination
de o et de 1 .

_-Enfin;:ia microscopie électronique a trés haute résolution en

produisant des images dites de structure peut avec beaucoup de pré-

cautions, conduire également a la détermination de 1'interface (15 f).

I. DIFFRACTION DES ELLCTRONS PAR UNE STRUCTURE EN DOMAINES

La théorie de la diffraction des électrons rapides s'appuie sur
sur le formalisme de la théorie des collisions appliquée au cas d'un
potentiel périodique. Elle est diveloppée dans nombre d'ouvrages clas-
siques (34)(35)(36)(37)(38).

Si 1'on se place dans 1'hypothése de la diffraction bidimension-—
nelle et si 1l'on néglige les variations de potentiel selon la direc-

tion du faisceau transmis (z), les amplitudes complexes diffractées



- 337 -

dans 1'approximation de la colonne s'exprime dans le formalisme de

Darwin par

ID-

= inS ¢

[=%

Z

oli ¢ est un vecteur colonne & n composantes correspondant au fais-—
ceau transmis (ko) et aux n-! faisceaux diffractés dans les direc-
tions g , S est la matrice de diffraction (n x n) dont les termes

sont caractéristiques du couplage dynamique entre les faisceaux

S (g.,g") = 2s(g) Sgg' +V (g—g') (8 : symbole de Kronecker)

ol V (g-g') est le coefficient de Fourier du potentiel pour la di-

rection g-g' et traduit l'interaction dynamique entre g et g'

-z est 1'épaisseur traversée

- s(g) mesure l'erreur d'excitation i la posi-
tion de Bragg pour le faisceau g et cor-
respond 3 la variation d'énergie cinétique
des électrons diffractés dans cette direction

I1 est aigéd'exprimer la matrice de diffractionpour le cristal déduit
par l'opération (a]r). En effet les coefficients de Fourier du poten-
tiel étant reliés par VII(g) = VI (u—é) 2xp -2i m g 7 (Parag.I1.3.)

on obtient :
II - - .
S T (g,g')= {exp—Ziwg.T} SI(a lg, a lg') {epolﬂg.I}

ot {...} symbolise une matrice diagonale.,

Cette relation généralise celles obtenues dans le cas des parois
de translation et est donc valable pour n'importe quel type d'inter=—
face dans les cristaux homogénes.

Un changement d'origine correspondant 3 une translation ¢ , les
matrices SI et SII sont conjuguées simultanément par la matrice
{eie} avec E= 2ﬂ§.g (un terme V(g) du potentiel est transformé en
V(g) exp 21im g.g). Les intensités ne sont donc pas modifides.

De méme, la matrice de diffraction du cristal IT déduit par

(«lD est invariante quand un quelconque sutre opérateur
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(o] (v]t) (u (y]r) € 6) est choisi.
I1 suffit de remarquer que
1 .
Vi(g) = V(y g) exp - 21i7g.t

Ainsi, le choix de 1'opérateur utilisé pour écrire la matrice de dif-
fraction II portera sur le plus simple du coensemble : par exemple

s'il existe une opération de translation (IER)
SII={exp - 2 {mgR} st {exp 2img.R}
ou une opération d'inversion (TIQ)

st = fexp - 2 img.p} s*l f{exp 2img.0}

S désignant la matrice conjuguée (a-lg = - g)

II. CONDITIONS D'EGALITE DES INTENSITES DIFFRACTEES (DIFFUSICXN

ELASTIQUE)

L'établissement de ces conditions repose sur deux principes fon-
damentaux de la mécanique classique : l'espace est isotrope par rap-

port & lui-méme et homogéne par rapport au temps.

I1. 1. Symétrie spatiale (39) (40)

les lois de la diffraction sont invariantes par toute transla-
tion-rotation de l'espace : 1'intensité diffractée selon une direction

n' pour un cristal C recevant un faisceau incident de direction n

est la méme que celle dans une direction an' pour un cristal déduit

du précédent par l'opération o et recevant un faisceau incident dans

la direction a n. Dans le cas de domaines contigus, reliés par 1l'opé-
ration (alT)G et recevant la méme onde incidente, l'intensité diffrac-
tée dans une direction commune telle que on' = n' sera la méme pour

les deux domaines si on = n. I1 s'agit donc pour chague situation de
voir si dans le coensemble il existe au moins une opératicn qui agit
ainsi.

Si nous dcésignons par X, la direction du faisceau incident et k. +g la
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direction de diffraction oll g est le vecteur 'du rfseau.réciproque
4
correspondant au spot de diffraction sélestionné, les conditions

s'expriment par

o ko=ko est suffisante en fond clair (g=o). Ces conditions ne repo-
sent sur aucun formalisme particulier de diffraction-et sont valables

pour une multidiffraction tridimensionnelle, Si on se restreint. 3 une

diffraction mono ou bidimensionnelle ako=ko se réduit 3 X0 ™Xo
od Yo est la projection du vecteur d'onde sur.le plan {ou la-rangée)
de diffraction.

Illustrons ces conditions sur-l'exemple de LiFe Og dont :la tran-

5

sition a &té décrite au paragraphe A. IV. 3.b).

Les opérations d'interfaces 'sont soik des ‘parois d'antiphase,
soit des parois d'inversion i 1l existe parmi les opérations.des coen-
sembles soit des opérateurs (1]t), soit des opérateurs (Tz2c) (la
translation associée i une paroi. d'inversion ‘est notée 2p . car 1'o§é—
ration est équivalente 3 une inversion pure localisée en E)'

I1 y a toujours &galité des fonds continus ‘pour les paroisanti=-
phases : g=1 d'ol |§O=EO, 1§=§. Ce n'est plus wvrai pour:les parois
d'inversion et 1'opérateur ] ‘est toujours ‘3 ‘exclure Y§O=~EO. En fait,
le coensemble en ne considérant que la symétrie ponctuelle est.’ le pro-
duit de la classe de symétrie du'cristal P4332 par 1'inversion

1 {4 3 2}

Considérons la diffraction de zone[III]‘ (figure 16-a), la projection
du centre de la sphére d'Ewald, c'est-ad-dire la projection de 1'ori-
gine du vecteur d'onde incident 50 sesitue sur-la direction 2T1.
[III]* €tant une direction polaire (III n'appartient pas 3 la méme
8toile que IIT ), on observe une différence d'intensité entre les
domaines inverses comme cela se remarque sur le fond noir réalisé avec
le spot 10T (figure 16 b). Toutefois, on peut choisir des reflexions
g pour lesquelles une orientation privilégiée du faisceau incident ne

révélera pas de difflrence d'intensité entre demaines inverses. Par
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*
16a diffraction [III]

16b _
fond noir I0I

1 6e

fond noir 2II

16d

fond noir 21T

16e
. . *
diffraction CIIIJ]

Figure 16 : Egalité d'éclairement des domaines : symétrie spatiale,
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exemple 1'opérateur oy = 7.2 [OIEJ = m[OTIlAlaisse 1estref1exions

h k k invaricntes. C'est le cas de 2II de }a 2one [III] . Pour une
&galité de fond continu il faut en outre que ko soit invarianr par ce
miroir. C'est bien le cas dans les conditions de diffraction (16 a) oi
Eo appartient 3 ce miroir. Ainsi le fond noir 2II ne montre aucune

variation de fond continu. Si les conditions de diffraction sont modi-

fiGes lEgérement de telle sorte que ko ne soit plus invariant par le
miroir (16 e) alors le méme fond noir 211 présente une différence de
fond continu entre domaines inverses (16 d). Si 1'on se restreint &

une diffraccion bidimensionnelle, c'est seulement ¥

tion de ko sur le plan de diffraction qui doit &tre invariant par le

vecteur projec-

miroir. Cette condition est évidemment remplie (ceci revient i déter-
miner les conditions pour lesquelles il y 2 des é&carts a la Joi de
Friedel).

Notons que la différence d'intensité entre domaines inverses a

été mised profit pour réaliser la détermination absolue de la chiralité

des domaines 3 partir de la comparaison entre les intensités observées
et celles calculées (41).

Les conditions géométriques issues de la symétrie spatiale sur
l'orientation du faisceau incident pour lesguelles un faisceau dif-
fracté gg = g a la m8me intensité de part et d'autre de 1'interface
peuvent égre résumés sur le tableau 17. Ces conditions peuvent atre
&galement obtenues 2 partir du développement en série infinic de 1'ex-
pression de l'amplitude complexe diffractée (39) suivant la méthode
exposée par Cowley et Moodie (42). Cette méme méthode oii 1'opération
{a|1) se réduit a une opération du groupe d'espace du cristal a
permis 2 Gjdnnes et Moodie d'établir trés élégamment les conditicns

d'extinction des faisceaux diffractéds (43).

conditions glométriques issues de la symitrie spatiale sur
L'orienzation du faisccau incident pour lesquelles ua .
faisceau diffracté £ = %galarime intensitd de pare et !
d'autre de 1'interface. ¢

Lorstisation de la projectinn du centre
de fa wphire d'Ewuld sur le plan de
diffraction,

. . a i . . .
of diffraction 3-dim | diffractiun 2-din
. . . . i TTTmmmTTTTTTTT
axe palr perpendiculaire a kO spet geontral o |} A
sculement 3 "
" axe paralléle 3 4 zers
° %’ J.% P kO spot central seulezent
~ e -
L . . 1
meroir perpendiculaire 3 k spot central H L.
& pery 0 ? o sans c¢nndition
_.seulezent ! -
miroir paralléle i [N A
centre d'inversion spot central seulemunt
- /‘7 - sans condition
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II. 2. Symétrie par rapport au temps (théoréme de réciprocitd)

Si on se limite 3 la seule diffusion élastique on peut utiliser
le principe de réciprocité (44) (45) : l'inversion du temps qui revient
3 échanger source et compteur ne modifie pas 1'intensité diffractée.
En d'autres termes, une incidence - n' donne une intensité dans la
direction - n identique a celle dans n'pour une incidence n. La fi-
gure 18 c illustre ce cas et 18 b rappelle le cas de la symétrie spa-

tiale.

i an -n
o © @
-» 7*_ [ 7
(a) (b) (c)

Figure 18 Conditions d'invariance

En combinant ce principe de réciprocité avec les équivalences
de diffraction spatiale, on obtient une nouvelle tondition pour 1l'éga-—

1itéd des intensités diffractées
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an = - n
an' = - n
que l'on peut écrire
= e +
ak, X(Eo %o)

wly + &) = ik,

ol Jet  sont deux constantes positives telles que Au =i. Ces rela-
tions imposent que a2§o=go ce qui est 1i& au fait que l'inversion
du temps est une opération binaire.

Appliquées au cas d'un champ clair (g=o), ces conditions se con-

2

densent en a%o=—go et cette reiation est donc toujours vérifide pour
deux variantes inverses avec n = 1 ., La figure 19 est un fond clair
réalisé dans les conditions de diffraction 16 e et il n'v a aucune va-
riation de fond continu entre domaines (si il y en avait une, elle ne
peurrait &tre attribuée qu'id une diffraction inélastique). Cette rela-
tion généralise 1'égalité &tablie par Seermels et al.(16) dans le cas
de diffraction bidimensionnelle pour les variantes d'inversion.

Pour des reflexions autres que le faisceau central, ces nouvelles
relations n'imposent pas 1'égalité des modules entre les vecteurs Eo
et Eo+§ N n'est pas obligatoirement en position de 3ragg et l'on
n'a plus gg = g que lorsque A = 1. Compte tenu des ordres de gran-
deur des écarts d'excitation 3 la sphére d'Ewald par rapport 34 la lon-
gueur du vecteur d'onde incident, 1l est clair que ces conditions ne
peuvent &tre remplies, autrement qu'en conditions de Bragg, que pour de
trés faibles variations de métrique cristalline et pour lesquelles ag
serait trés proche de g.

ITII. CONDITIONS D'EXTINCTION DU CONTRASTE DES INTERFACES (47)

Dans certains cas d'orientation du cristal, le contraste de 1l'in-
terface s'estompe. Cette propriété est a la base de la détermination
des vecteurs de faute R des parols de translation pour lesquels on
doit avoir g. R = n pour tous les vecteurs diffracetant g. Il est

clair qu'une extinction est impossible si les cffets de diffraction
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sont tridimensionnels. Il faut donc des vecteurs diffractants coliné-
aires (rangée systématique) ou coplanaires. La premiére condition 2
remplir est celle de 1'égalité des fonds continus et ceci pour chacun

des vecteurs diffractant :

a§=g

La seconde condition requiert 1'égalité des matrices de diffra-
tion des deux individus : les matrices diagonales de sIT doivent @tre
des matrices identité.

Ainsi la condition d'extinction est telle qu'il doit exister
parmi les &léments du coensemble au moins une opération (a‘z) telle

que pour chacun des vecteurs diffractants g

ay =
%o~ %o
ag = 3

gT = n entier

La translation T change en général selon les ensembles diffrac-

tants pour lesquels il y a extinction puisque les opérateurs (lilzi)
concernés ( (altzl) pour l'ensemble {g]} , (azlzz ) pour 1'ensemble

{52} ... ) sont en général différents. Seuls les interfaces des cris-
taux dont le groupe d'espace est symmorphe ont la méme translation
associée i tous les opérateurs du coensemble (& une translation de
réseau prés).

Reprenons 1l'exemple de LiFeSOS. Nous connaissons les s2pt parois

(3 antiphases, 4 inversions).zz_gsag—zherchons 3 les identifier sur
les micrographies.Une paroi d'inversion se décrit par le complexe

associé :

1120 , 20, 2 . P4.32
(1,0X y pz) P4y

ar exem s (Ti2p , 20 ! ) =
par cxewmple (I\Z,X, UF,ZCZ) (Z[IIO]!I/A 3/4 3/4)
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Figure i9 Fond clair (conditions—de diffraction-de la Figure 16 e)

Figure 20
20 a : fond noir 440
20 b : diffraction

Figure 22 =22 a : fond noir 440

=22 b : diffraction (110)
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“|2p =174, 20 =3/4, 2p =3/4
(m[no;"px / o, / p_=3/4)

o 48
En conditions de rangées systématiques [IIO]avec le centre de la

sphére d'Ewald sur cette rangée, c'est-d-dire X o selon II0:

m[110] Xo T %o

pour g de la rangée h h oo

m[140] % =8

et g.T = ( 2px—l/A) h - (2py—3/&) h est entier

pour les parois d'inversionmznetil seulement.

Les trois conditions sont donc remplies et la figure 20 montre
ce contraste d'extinctiom : 20 a est le fond noir 440 et 20 b la
diffraction correspondante.

Un autre €lément du complexe est

(il 20,5 20,5 20) (2[1fojyl/a 176 1/4) =

y

(m[ﬁo] o174, 20 =174, 20 -1/4)

Dans des conditions de diffraction ot tout le plan (ITO)’ est exdté,

X o &tant quelconque dans ce plan, il est &vident de constater :

m[IfO] Xo = Xo
VE (hh &) du plan m[IiO] g =g

il y aura extinction des parois d'inversion et ceci quelque soient les

conditions d'exitation des spots du plan si

g-T=n = h(20x-1/4) + h(20y-1/4) + % (2p -1/6) pour n'importe quel
2. z

h et §. Nous cbtenons pour g T
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D ~h/2 + ¥2
E o
F n/2 + %2
G h

Ainsi g. 1 est toujours entier pour E et G seulement. Ces deux types

de parois d'inversicn seront toujours &teintes comme le montre la

figure 22, La figure 21 donne les conditions d'extinction en rangée

systématique [ 3% ou en plan diffractant ( )®.
rg)” (€)*
Y - & . [ -
nature de la peroi [IIO] [IDIJ [OIIJ (||O)' (017T) (10!)‘
o [ &r2lo11] A . . 0 . 0 .
R'{ as2(110) B 0 . . 0 .
8/2[.101] c + 0 P + + 0
as8[173] o 0 0 + * 0 +
- }as8[555] E + + . 0 0 0
f Yarafai7] F o + + + 0
a/8L731] G + 0 0 + +

Figure 21 Conditions d'extinction
Notons que la paroi d'antiphase B est aussi &teinte. Ainsi, toutes

les parois peuvent &tre déterminées (figure 23)

Figure 23 Nature des pareis (la marque J est priésente sur
toutes les micrographies)
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Le cas opposé a celui-ci consiste, & partir de diverses conditions de
diffraction conduisant & l'extinction d'un interface, 3 déterminer la

nature de cet interface (par exemple (30) ).

IV. SIMULATION DU CONTRASTE DES INTERFACES INCLINES

Peu de travaux ont été entrepris pour des interfaces autres que
des parcis de translation ou d'inversion dans des conditions de dif=-
fraction multiple. Parmi ceux-ci, citons Gevers et al.(48)(49) pour
le cas d'une diffraction bifaisceaux, Sheinin et Corbett (50)(51) pour
lesquels la diffraction dans le second cristal se décompose en en-
sembles indépendants issus de chacun des faisceaux diffractés du pre-
mier cristal ce qui ré&duit considérablement le champ d'application de
leur méthode, enfin Roucau et Ayroles (52)et Sutton et Pond (53) qui
ont tenté de tenir compte des reflexions communes aux deux cristaux en
sommant les amplitudes complexes &mergeant dans une méme direction ce
qui suppose implicitement qu'il n'y a pas couplage dynamique entre ces
ondes.

En fait quelle que soit la nature de 1'interface, les processus
glémentaires de diffraction sont toujours les mémes et le méme forma=-
lifﬂ? doit s'appliquer aux joints de grains comme aux parois de trans-
lation. I1 suffit d'appliquer successivement les deux matrices de dif-
fraction des individus pour ume colonne coupant un interface incliné.

La difficulté vient du fait que si au moins un des faisceaux
est commun aux deux cristaux dans le cas ou la colonne de diffraction‘
traverse l'interface (figure 24) les ensembles diffractant des deux

individus sont couplés.

@ L7 1@

Figure 24 Géométrie de l'interface

e i



Par exemple dans le cas i trois ondes ol un faisceau transmis 0
diffracte selon g et g' dans le cristal I, chacun des faisceaux de=-
vient un faisceau primaire pour le cristal X qui diffracte selon les

trois ensembles suivants avec les couplages respectifs
a) o,h ,h, :
Bpohy ¢ (oo Coshy) (hyuhy)

b .
) g: g*h,, g+h, : (g,8+h)) (g,g+h,) (g+h,, g+h,)

c) g'hg'*h ,g'+h,: (g

» 8 vh)(g"g'vh)) (g'+h g +h,)

Dans le cas (figure 25) ol g estune reflexion commune, de nouveaux
couplages doivent &tre considérés : (2, %), (E], g+ Pz)...

Ainsi pour décrire le processus de diffraction dans le cristal II
les matrices 3 x 3 correspondant aux cas b) et ¢) et auparavant décou-
plées doivent Ctre remplacées par une matrice unique 5 x 5 (car

g + h,=h,) avec comme conditions initiales des amplitudes complexes

non nulles correspondant & éo et 4 3 la sortie du cristal I

@ ,S o
h;//// \\7::\\\\\\\\\ :}/// by

Figure 25 Diffraction pour deux cristaux successifs

La seule méthode qui permet de tenir compte de toutes les situ-
ations et qui est largement développée par ailleurs (54), consiste donc
3 écrire les matrices de diffraction pour les deux individus sur la
base formée par toutes les reflexions (du cristal I, du cristal II et
bien évidermment les reflexions communes). Ces matrices ont nombre de
termes nuls qui correspondent aux reflexions n'appartenant pas 3 1'in-

dividu considéré). Enfin pour le cristal II, ses conditions initiales
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sont les amplitudes 2 la sortie du I. Les coefficients de Fourier du
potentiel en I et II sont reliés par 1'opération ‘e!T) (paragraphe I).
Le calcul numérique se fait par diagonalisation des matrices et ne sera

pas exposé ici.

V. PROPRIETES DES PROFILS DE FRANGES DES INTERFACES INCLINES

I1 est connu que les profils de franges des interfaces inclinés
plans ont des propriétds de symétrie par rapport au milieu de la lame
(par exemple : franges symétriques en fond clair,antisymétriques en
fond noir (a». Des classifications ont &té. &tablies, qui permettent de
prévoir ce comportement selon la nature de 1'interface (55)(56), sur
la base de la théorie dynamique & deux ondes. Un rel cas n'&tant pas
toujours réalisable, il est essentiel de définir les conditions pour

lesquelles, en condition de multidiffraction, un profil de frange est

symétrique.

Une premidre condition est 1'égalité des fonds continus (para-

graphe 1I). La seconde condition peut &tre déduite de la figure 26 ol
deux colonnes de diffraction, symétriques par rapport au centre de la
lame, doivent donner la mé@me intensité (figure 26 a).
S'il existe dans le complexe associé une opération (x|t) qﬁi,
simultanément (26 b ~26 c)|.transforme I en II et II en I )
esatisfait au principe d'inversion du temps
(26 ¢ +»26 d)

alors le profil sera symétrique

24
f
=1
1
Q
o4

s
n

@
@ __

- - - -5
n’/ n’ an - n’
d-

a b ¢

Figure 26 1Interface incliné
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Cette premiére caractéristique conduit i (vcir figure 3)

@ € @p N @ln™ @
La seconde & on = - 9’
a9'= - n

Cas_des_parois_de_translation (1|R)

Il y a toujours égalité de fond continu

I1 faut un élément du complexe tel que

R oo = (len al-R (@ 5 (v]o }
N N € G

(IR + 1) = (' v 'R+ £1) Gv'leh
y=y' t' =t +R +yR d'od la condition :
R +yR = T. translation de réseau

en effet si (v[t) €G: (1]T) (vl = (Ylt + D EG

il suffit de vérifier les propriétéds d'inversion du temps avecY (opé-

ration binaire).

Pour un cristal centré : y = 4 d'od :
-n = - °
~ ~ n=n'
—n':—n ~ ~

Le fond clair dans un cristal centré donne des franges toujours symé-~
triques pour toute orientation du faisceau incident et cuel que soit 5.
Exemple : Fm3m -~ Pm3m

La paroi de translation (1{1/2 /2 0) Pm3m apparait toujours
avec un profil de franges symétrique en fond clair car le cristal est
centré.

Si nous considérons dans le coensemble (1!1/2 1/2 0).(2 000)

[100]

1/2 1/2 0 + 2[100-5(1/2 1/2 0) = 010



on peut vérifier qu'un fond noir réalisé sur une tdche d'une rangge
[IOO]‘ (ag b) en position de Bragg, conduira 3 un profil symétrique
pourvu que 1e centre de la sphére d'Ewald se projette sur la média-
trice de Og (0 étant l'origine du réseau réciproque et g la tache sé-
lectionnée). Ceci constitue la généralisation des franges "' traitées
en bifaisceaux (56).
Ces raisonnements s'appliquent & tous les types de défaut de

translation et en particulier on peut montrer que sous certaines con-
ditions, des parois de type "a" peuvent domner un profil symétrique

en fond noir.

I1 est évident que ([2p) (150) = (1e) (1720)

Ainsi, une telle paroi est toujours symétrique en fond clair.

VI. MICROSCOPIE ELECTRONIQUE DE TRES HAUTE RESOLUTION

Cette technique, certes promise 3 un bel avenir, présente des
difficultés de mise en oceuvre et il faut se garder d'une interpréta-
tion trop intuitive comme nous le signalerons dans le cas d'un défaut
d'une structure 3 longue période. En outre, un interface perturbe le
cristal et 1'interprétation de 1'image 3 son voisinage est rendue plus
délicate. Nous ne développerons pas icl ce genre d'étude, renvoyant

par exemple a la référence 57.
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| C. STRUCTURES ORDONMEES A ANTIPHASES PERIODICUES (aep) |

Nous avons vu.que deux domaines peuvent gtre séparés par un
interface dont une des opérations du coensemble est une cpération ce
translation (1{T). Ces parois délimitent donc des domaines dont la

i derarnes
taille, déterminée par la cinétique de croissance, dépend des traite-~

ments thermigues qu'ils ‘ont subis. 11 existe une classe d'ailiages

appelés ‘alliages & antiphases périodiques 0l un nouveau.type de nise

en ordre conduit 3 une structure pour laquelle, des parols d'anti-
phases se répartissent plus ou moins périodiquement, perpendiculaire=-
ment 3 une direction de modulation. Chaque domaine se rappor® & une
direction de moduiation différente et chacune de ces directions corres-
pond & une ancienne direction équivalente de la phase désordonnée.

Ainsi un alliage CuPd 19 at.Z, recuit & 400°C pendant 70 heures,
présente une transformation ordre-désordre : Fm3m (a,b,s)*PmBm (f'?’f)'

11 n'apparait donc que des variantes de translation. Cependant
cette température de recuit est proche du domaine d'apparition de la
structure & antiphases périodiques..la figure 27 montre bien le début
du développement .de ces antiphases.périodiques (dans.deux directions
perpendiculaires) par un contraste en épingle @ cheveux.

Une structure & antiphases périodiques apparaitrait pour un re-
cuit dans. le domaine d'existence de cette phase (58). Un-exemple est

donné figure 28 pour ‘AuCu II.

I. DIFFRACTION

Les diagrammes de diffraction d'une ‘telle phase, s'analysent
ainsi :

- des reflexions fondamentales (seules visibles dans.la ‘phase dé-
sordonnée)

- des reflexions d'crdre ou de surstructure qui indique le type
d'ordre

- des reflexions satellites, alignées perpendiculairement 3 la di-
rection d'antiphase : si nous désignons parv 2 la période movenne

' . = L N P -
d'antiphase (3% est, ca unité de a, paramétre de la phase désordonnce
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Figure 27 CuPd 19 at.7. Structure proche du domaine a antiphases
périodiques.

Figure 28 AuCu II. Structure 2 antiphases périodiques.
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le long de la direction de modulation, la lcngueur entre deux antipha-

. . . el
ses successives); les satellites du premier ordre seront.-a hl'sw

2M
de la reflexion'h k2, ceux:d'ordre m 3 hi gq. La valeur 'de M se dé-

duit donc de 1'écartement entre satellites du premier ordre. La figure
29 donne deux exemples de diagrammes de diffraction.
Plusieursifaits 'sont a noter

-~ ¥ varie de fagon apparemment. continue avec la concentration

1
jed]

prend des valeurs non-entiéres ‘aussi bien irrationnelles que
rationnelles

- les satellites restent fins

- les observations ‘en microscopie électronique, @ movenne résolution,
obtenues en sélectionnant dans le diaphragme objectif au moins deux
reflexions satellites successives, conduisent pour tous les alliages
3 des images ol la séquence périodique apparalt par des franzes plus
ou moins définies et larges et dont 1'écartement correspond i ¥ (voir
figure 28). A ce niveau de résolution, aucun modéle structural ne peut
gtre déduit,
Le fait méme de 1'irrationnalité de M emp@che une description

satisfaisante car elle conduit 3 une perte de la'svmétrie de transla-

tion. De plus.cette irrationnalité peut-€tre due 3 un manque de réso-
lution expérimental..D'ol le Tisque qu'il y a a 'forcer la ccmmensura-
bilité d'une structure'’ comme .1'a noté Pouget (59) en la décrivant
sous une forme d'une structure cristallographiquement plus satisfai-
sante mais sans réalité physique.

Or il apparalt que .certaines de ces structures, dont ‘la stabi-
1ité thermodynamique ne fait aucun doute, ne. sont pas descriptibles
i 1'aide d'un groupe ‘d'espace (mais seulement & partir de la symétrie
d'orientation). 11y 2 perte-du groupe de translaticn. Elles sercnt
dites irrationnelles bien que ¥ puisse &tre rationnel "accidentelle-
ment''.

Une autre classe de structure,existe avec M restant rationnelle
(la distance entre un spot fondamental et un satellite s'exprime sous
la forme d'une fraction simple du paramétre). Elles sont descriptibles
par un groupe d'espace.

Ces deux cas se rencontrent dans les alliijes et existent pour
des valeurs moyennes des périodes d'antiphase comparables. En fait,

'y fe e - . . oo .
'incertitude de détermination exacte des positions des reflexions
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AuCu II : M = 5,13

AgaMg : M= 1,75

Figure 29 Diagrammes de diffraction des structures & longues

périodes.



fait que cette distinction mérite une investigation finme pour laquelle
la microscopie électronique & haute résolution constitue un outil par-
faitement adapté pour de telles structures. On trouvera une biblio-

graphie importante dans un article de revue par $. Ogawa (60).

II. MODELES DE STRUCTURES

Deux modéles permettent d'expliquer les valeurs non entiéres de

M en maintenant la finesse des reflexions.

IT. 1. Modéle de Fujiwara (61)

I1 considére un empilement plus ou moins régulier, selon la di-
rection d'antiphase a , de domaines antiphases de longueurs diffé~
rentes, celles-ci 8tant toujours exprimées par des entiers (demi-en-
tier pour les structures L 10) mesurés en unités de a.

L'empilement est ainsi défini par une fonction créneau pério-

dique, de période 24 , les mailles étant déplacées du vecteur anti-
phase ou restant fixes selon que leur position cecrrespond & un créneau
positif ou négatif (figure 30 a).

En conséquence, les parois entre ces domaines sont fines et
planes sur une large extension. Il est possible d'introduire un dé-
sordre dans 1'empilement qui conserve la méme période movenne, en con-

sidérant une fonction statistique de distribution pour la séquence.

Sans ce désordre, nous avons un arrangement régulier avec mélange uni-
forme ; avec le désordre, on obtient un arrangement irrégulier avec
mélange uniforme. Un tel désordre, appelé du premier type (62) ne
change ni la géométrie de la diffraction, ni la finesse des spots ;

il affecte seulement les intensités et les parois restent planes.

I1. 2. Modéle de Jehanno et Pério (63)

Ce modéle introduit unme fonction d'ordre de période 28 qui re-

présente la probabilité d'occupation de l'un des sous réseaux par une

espéce chimique donnée dans des plans perpendiculaires & la direction
d'antiphase.

Le désordre est &galement distribué dans chaque paroi. Il en ré-
sulte que les parois antiphases ont un intervalle entre elles fluctu-

ant autour de la valeur moyenne M . Les parois ne sont plus planes
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mais au contraire sinueuses avec seulement un espace moven uniforme
[t

(figure 31).
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Figure 31 Modéle de Jehanno et Pério

e ————

Ainsi la différence structurale essentielle entre ces deux mo-

déles réside dans la nature du désordre. Dans le modéle de Fujiwara,

la corrélation 3 longue distance,parfaite.dans les plans perpendicu-
laires & la direction d'antiphase,réduit le désordre a un désordre
d'empilement. Dans celui de Jehanno et Pério, les corrélation 2 ccurte

distance dans les plans conduisent 3 des parois fluctuantes.

I1 est apparu que ces deux classes de composés existent. Les
phases & APP rationnelles sont exemplarisées par Ag3Hg, ceiles @ A.P.P.
irrationnelles par AuCu II, encore que 1"'irrationnalité" mérite une

remarque.
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III. A.P.P. RATIONNELLES. Exemple de Ag3Mg

III.1. Structures (64)(65)(66)

Les investigations préliminaires ont montré que

- la structure de base est L12 (cubique avec Mg en 000 et Ag en
1/2 1/2 0, 0 1/2 1/2, 1/2 0 1/2)

- pour 20 & 22 at.7% Mg : structure DOZB(ﬁ=2)

- ¥ décroft de 2 & 1,67 pour une concentration de magnésium passant
de 22 3 27 at.Z

~ la structure peut étre analysée comme un mélange de demaines
antiphases de longueurs M1=1 et M2=2' en proportions variées
avec un désordre de séquence possible

- M semble varier de fagon discontinue avec la concentration et

prend des valeurs correspondantesd des rapports bien définis

n, domaines de longueur 2

dans la maille
domaines de longueur |

La figure 32 correspond 3 une composition de 25 at.Z Mg ; la struc-
°

ture peut étre notée (25251)2 a =72 ; b=c=445X=18/10=1,3.

Ces résultats ont &té obtenus en négligeant un éventuel désordre
du premier type.Le probléme consiste donc & déterminer comment le dé-
sordre peut s'accomoder : soit par un désordre d'empilement, soit au
niveau méme de la paroi. Em utilisant les seules données de difirac-—
tion, ce problZme n'est pas soluble &tant donné qu'une méme fonction
statistique de distribution donnera, pour les deux modéles, les mémes
intensités de diffraction ; de telles structures sont dites homomé-—
triques® La scule maniére expérimentale utilisable est donc la micros-
copie électronique i haute résolution. En effet, la microscopie avec
une résolution moyenne conduit & une visualisation des franges corres-
pondant i un intervalle ¥ et elles ont le méme aspect pour tous les

alliages.
» Selon la direction d'antiphase



- 361 -

v
1 %
” B )
@

)
!
v )
& o!
:
&

/ @ J e
SRR S S
P

rd
l’ @ 4 @

} s G

Figure 32 Structure (2§2§I)q (demi-naille)

III . 2. Observations par microscopie &lectronique (67)

La formation de 1'image 3 partir d'un ensemble de faisceaux dif-
fractés inclus dans le diaphragme objectif, réalise une svathése de

Fourier partielle. Mais la fonction de transfert du microscope électro-

nique modifiant phases et amplitudesdes faisceaux i la sortie de la
lame, rend la corrélation entre 1'image et la structure, difficile.
Cependant, dans le cas examiné ici, i1 est relativement simple de dis-
tinguer entre les deux types de désordre, la corrélation i longue dis-
tance dans les plans perpendiculaires i la direction d'antiphase fait
que les images réalisées* dans un plan contenant cette direction seront
sensibles aux fluctuations d'empilement et montreront un systéme de

franges rectilignes et paralléles non nécessairement équidistantes ou

de méme intensité. Au contraire, les images prises dans les mémes con-
ditions pour un alliage s'ordonnant selon le modéle de Jehanno et Pério,

conduiront i des franges sinueuses, mal définies avec seulement un

méme intervalle meyen.

¢ & partir des taches d'une rangée de surstructure
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La figure 33 montre une structure (25251)7 . La défocalisation de la
lentille objectif est de 1'ordre de —1000~; et a été choisie pour vi-
sualiser clairement la séquence : les distances entre franges sont de
4 ou 8 ; ce qui correspond 2 des feuillets de 1 ou 2 mailles en épais-
seur.

La figure 34 montre une séquence plus complexe (252515251)2 cor-
respondant a 3 = 32/18 et i un paramétre de 128 ; selon a ce qui est
important pour un alliage métallique. En fait cette phase peut s'ex-
primer comme une syntaxie ordonnée de deux phases plus simples

22221 et 2221 . Nous retrouvons ainsi un caractére bien connu(dans
les systZmes d'oxydes, de sulfures ...) celui des phases infiniment
adaptables (68).

Les fautes observées (fléche sur la figure 34)sont principale-

ment des fautes de séquence. Ag3Mg est donc descriptibles d partir du

modéle de Fujiwara avec une fonction statistique de déscrdre.

Quand la composition en magnésium est de 1'ordre de 20 at.Z, la
structure ordonnée est du type 0023 etose note 22. La figure 35 montre
une telle structure,l'interfrange de 8 A correspondant 3 un feuillet 2.
De plus, plusieurs grands domaines sont visibles, séparés par des pa-
rois antiphases : sous incidence rasante, une discontinuité des fran-
ges au niveau de ces parois se remarque. Le qualitatif "antiphases

périodiques” est incorrect et sert seulement & décrire ces structures

3 partir de la phase ordonnée L[Z

2221 M=1,75 P4 /mmm
(2725{)2 M= 1,80 14 /mmm
(222712:21), M =1,77 T4 /mmm
D023‘ 22 M= 2 14 /wmm

Un autre alliage se décrit par ce modéle : AUQZn (69)
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Figure: 33 AgBMg séquence (25251),

.

Fipure 34 AgBMg séquence (22221 2221), (la fléché indique une faute

2

de séquence, le cercle montre une faute au niveau des

parols.
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Figure 35 Ag3Mg structure DOZB(ZE)

Figure 37 AuCu II. Structure 3 antiphases périodiques.



IV. A.P.P. IRRATIONNELLES : Exemple AuCu II

AuCu II, prototype de ces alliages, a 8té le plus &tudié depuis
que Johdsson et Linde en ont proposé la.structure représentée sur la

figure 36 (70).

200,
a- b= domom boundury J—
i s

f e

Figure 36 Structure AuCu II

Cette structure idéale, analogue 3 la précédente, est constituée
de 5 mailles tetragonales alignées selon a suivies par 5 autres dé-
calées de 3:; . Elle s'obtient par la transition, vers 385°, de AuCu I
tétragonal. 2 Les premiers clichés de microscopic électronique remon-
tent & 1959 (71)(72)(73)(74), mais des informations structurales au
niveau des parois requiérent la technique de haute résolution ( en

sélectionnant des reflexions satellites successives). Ce type d'images

montre des parois fluctuantes et mal définies (figure 37). La valeur

de M varie continuellement avec la composition et ne s'exprime pas

sous la forme d'une fraction simple. Sur la figure 37, les franges

transverses rectilignes, résultant d'interférences de reflexions fonda—

mentales, sont séparées par ZR et correspondent 3 la succession des

plans d'or et de cuivre. Le décalage qu'elles subissent au niveau de

la paroi fluctuante correspond au vecteur antiphase (en projection) (75).
Ce caractére fluctuant des parois n'est pas lié aux valeurs irra-

tionnelles de M . 'e cliché 37 a éta réalisé sur un alliage ol M est

égal 3 5 exactemant.

Avec des alliages Au (Cu,Zn), la valeur de décroit vers 2,
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comparable aux valeurs de M obtenues pour AgBﬂg. Cependant, les parois
restent fluctuantes et ce type d'alliage se décrit aus.i a partir du

modéle de Jehanno et Pério. Il y a perte de la symétrie de translation
(sauf pour une structure moyenne) et aucun groupe d'espace n'est uti-

lisable.

Remarque — D'autres modulations de position et de composition sont
nécessaires pour justifier les intensités diffractées mais ne sont

pas détectables sur les images (76).

V. AUTRES PHASES ORDONWEES A LONGUE PERIODE

Dans le domaine de la chimie minérale, de nombreuses phases or-
données & longue période ont été mises en évidence principalement par
. . . . . N N .
microscopie électronique. Notamment les systcémes ou des plans cris-

tallographiques de cisaillement s'ordonnent avec des intervalles qui

varient selon la stoechiométrie: on trouvera des références sur ces

structures dans la-partie-consacrée 3 la microcopie &lectrenigue &

haute résolution.
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D. IMAGES DE STRUCTURES

Cette technique, liée & 1'amélioration du pouvoir de résolution
des microscopes (77), consiste 3 sélectionner simultanément dans le dia-
phragme objectif un grand nombre de faisceaux. L'information sur la
structure est d'autant plus fine que le nombre de faisceaux sélection—
nés est grand.

Mais contrairement aux rayons X, l'image n'est pas directement
corrélable au potentiel cristallin.

En effet
- 1'amplitude complexe diffractée dans une direction réci-

proque g n'est pas directement relide au coefficient de
Fourier du potentiel Vg mals s'exprime comme solution
d'un systéme d'équations différentielles ol le potentiel

apparalt par la matrice de diffraction {voir B. 1.)

- chaque faisceau g sélectionné est modifié en phase et
o~

en amplitude par les aberrationms optiques du microscope

électronique.

Ainsi, la synthése de Fourier se fait 3 partir de coefficients
qui peuvent 8tre tri3s largement modifiés par rapport aux coefficients
de Fourier du potentiel et 1'image, tré&s dépendante des conditions ex-
périmentales, peut varier beaucoup méme pour de faibles modifications
de celles-ci.

Toutefois, il est possible de calculer ces amplitudes comjlexes;
mais ce calcul requiert beaucoup de paramétres expérimentaux que nous
ne connaissons pas toujours avec une grande précision. Les principaux
sont :

- le nombre de faisceaux i considérer

- l'épaisseur de 1'échantillon

- l'orientation exacte du cristal

~ les coefficients d'aberration de sphéricité et chroma-
tique

- la défocalisation de la lentille objectif

- la divergence du faisceau
Ceci montre qu'il faut se garder d'une interprétation par trop

) ERRET AR . . ~ o s 3 3
intuitive de 1'imaoge ; ce n'est que scus certaines conditlons restric—
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tives que 1'image (36) correspond 3 une projection du potentiel cris-
tallin (78): cristaux tré&s minces (épaisseur inférieure a 30 R) et qui
ne contiennent que des atomes relativement légers. L'objet est alors
assimilable & un objet de phase. De plusles conditions expérimentales
doivent etre telles que l'effet des aberrations, représenté par une fonc-
tion de transfert,affecte 1'ensemble des faisceaux sélectionnés dans
le diaphragme de la méme fagon (voir plus loin : défocalisation de
Scherzer (79) ). Bien que de telles conditions scnt rarement atteintes
une ficheuse tendance a souvent conduit les microscopistes & correler
les points "blancs ou sombres " apparaissant sur les images et résul-
tant du phénoméne classique d'interférence i des colounnes de lacunes
ou d'atomes dans la structure.

Les premidres images de structures ont été obtenues par Ijima
sur des composés du type oxyde dont les structures se caractérisent
par des empilements variés d'octaddres (78). En d'autres termes, ces
structures sont décomposables en grandes "entitées structurales” (co-
Jonne d'octaddres, larges tunnels vides...) et sont bien adaptées 3 ce
type de microscopie. La résolution du microscope requise est de 1'ordre

o
de 3,5 A ce qui est aisément obtenu avec les appareils modernes. Il a
donc été possible, dans ce cas, de correler image et structure avec
une bonne certitude. Ainsi, les désordres locaux ont pu gtre décrits
(voir par exemple (80)(81)(82). Le probléme est un peu différent pour
les structures métalliques pour lesquelles le domaine de résolution
nécessaire se situe autour de 2,5 ;, cette valeur étant la limite avec

des appareils opérant sous 200 kV.

1. CALCUL DES AMPLITUDES DIFFRACTEES

Les conditions de diffraction sont "tr&s largement multifais -
ceaux". Les méthodes traditionnelles d'intégraticn d'un systéme d'é-
quations différentielles (par exemple Runge-Kutta-Hamming) ne sont pas
adaptées. La méthode la plus employée, due 3 Cowley et Moodie (83) est
dite "multislice". Elle consiste i diviser le cristal en tranches et
3 corsidérer le potentiel de chaque tranche comme un potentiel projeté

, . L.
sur un plan 1'onde incidente subit des changements de phases succes-

sifs dus aux divers plams de potentiel projeté et aux propagations
entre ces plans (36)(84). Cette méthode conduit a une fermule itérative

bien adaptée au calcul &lectronique (85)(86)(87).
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Une autre méthede, moins pratiquée mals plus sinple consiste 3

exprimer les amplitudes diffractées @g en série polynominales de 1'é-
paisseur z (88)(89).

Q,g:"; NOFA

n
n=o

Les coefficients des polynomes sont obtenus par iteraticn

d partir
du systéme d'équations différentielles (B-I):

2(8) _ _ir Ios o, 28D
n+ ] n+l g g8 n
d'oli 1'expression simple
N
6 =5+ T ((inNs" 2"
g &0 n =1

n! 80

o S désigne la matrice de diffraction. Les simulations présentées
ont &té obtenues par cette méthode.

II. FONCTION DE TRANSFERT DU MICROSCOPE ELECTRONIQUE (90) (91)

Chaque faisceau g inclus dans le diaphragme est affecté par

une fonction de transfert T (u) qui ne dépend que de la distance u
entre le spot g

et 1'intersection de 1'axe optique avec le pian de
diffraction. L'amplitude ccmplexe résultante se note @ (u) T (u).

Les principaux termes de cette fonction de transfert sont

- le retard de phase d3 & la défocalisation £ de la len-
tille objectif =ley 2(92)

e

- celui di & 1'effer de 1'aberration de sphéricité C
T3

og u® (93)(98)

ces deux termes contribuant par

T ’
exp(= 1 yx (u)) avec y (u) =; ?13 cu + T e 2

CS est de 1'ordre de

tion

1,5 d 2,5mm pour le microscope de haute résolu-

= 1l'effer d'atténuation de 1'amplitude due & 1'aberration
chromatique

qui regroupe la dispersion en ¢nergie des &lectrons émis
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et les instabilités électriques de tension et de courant lentille ob-

jectif (95)

2
exp - qu AZ AZ MA

- 1'effet de divergence du faisceau qui se traduit par un en-

semble de vecteurs d'onde incidents contenu dans le cdne de divergence
de demi angle © . Une expression analytique de cet effet d'atténua-
c

tion est

3

23, (210 e usr(aCs-imPu’ 11 (96)

1m0 AOC - irad)ud
C S

D(u) =

ou Jl est la fonction de Bessel d'ordre 1.

Ces deux derniires expressions s'établissent pour le cas d'objet
de phase faible. Néanmoins nous les utilisons dans le calcul.

La fonction de transfert globale s'exprime donc par

.. w2
T (w ={exp-ix(u)i{exp ~ — 125%% b (u

La partie imaginaire de T (u) calculée pourun microscope Jécl 120 CX

opérant 3 100 kV, équipé d'une platine goniométrique avec

Cs = %6mm, A=50, ¢ = - 2600 4,

est donnée sur la figure 38

IITI. SYMETRIE DE L'IMAGE

Pourvu que 1'image soit réalisée avec le faisceau incident selon
1'axe optique, la symétrie de l'image est celle du cristal projeté
selon cet axe. En effet, la symétrie de la fonction de transfert est
celle du cylindre et ne modifie donc pas la symétrie résultante (97).

On trcuvera des exemples de discussion des contrastes avec les
conditions expérimentales par exemple dans (99) (100) (101){102) (103).
Un défaut modifiant localement la symétrie de I'objet, apparaltra par

une perturbation luocale de la symétrie de 1'image. L'évaluation de cette

perturbaticen s'avére difficile, des défauts de nature différentes pou-

vant conduire a des images qualitativement semblables.
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Figure 38 Partie imaginaire de la fonction de transfert.
I1 y a une large gamme de fréquences spatia}es
correctement transmises entre 0,22 et 0,29 A-]
et qui correspondent au palier T(u) =-i




IV. DMAGES DE STRUCTURE DAXNS Ag3ﬂ%

L'utilisation d'un diaphragme objectif incluant environ 150 fais-
ceaux permet de réaliser des images de structure de la phase (25221)2
de Ag3Mg. La fzgure 392 correspond & une défocalisation de - 2600 A, la
39 b 3 - 2200 A . Les contrastes différents peuvent 8tre comparés aux
simul ations sur ordinateur (encadrés dans les photos) réalisées pour
une épaisseur de 80 ;. la fonction de transfert pour 39 a est repré-
sentée figure 38} pour 39 b, le seul paramétre différent est la défo-
calisation. On remarque que la symétrie des images est bien celle de
I4/mmm projetée selonfOlOl , c'est-d-dire Cmm. On note aussi qu'a ce
niveau de résolution le modéle de Fujiwara avec des parois planes est
bicn vérifid. D'autres images , mais réalisées en position de fond noir
peuvent conduire & des interprétations errcnées de la nature des sé-

quences d'empilement (104).

V. ETUDE D'UN DEFAUT (105)(106)

Sur la micrographie 34 un défaut entouré par un cercle apparalt
au niveau de la paroi. Bien que décrit par le modéle de Fujiwara, 1'al-
liage présente des imperfections qui ne rentrent pas dans le cadre de
ce modéle. Un feuillet de deux mailles d'&palsseur se transforme en un
feuillet de 1 maille d'épaisseur.

Une image de haute résolution montre un déplacement progressif
entre les deux fléches, des points blancs (figure 40). Une telle image

suggdre un caractére displacifpour ce défaut : le Mg du site 000

(1 sur figure 32) se déplace progressivement vers le site du type

0 1/2 1/2, (2 sur figure 32) tandis que simultanément l'argent de 2

se déplace vers 1. Ce type de défaut est cependant improbable dans une
structure aussi compacte que Ag3Mg et il semble plus raisonnable de

penser que le défaut est de nature substitutionnelle : il y a substitu-

tion progressive par Ag du Mg des sites du sous réseau | et inverse-
ment par Mg de Ag du sous réseau 2. Un tel défaut a été simulé dans
lcs mémes conditions que les images en adoptant une structure simpli-
fide : substitution progressive d'un atome par une lacune. Le modile
de la figure 41 a conduit 3 une image simulée 41 b et le contraste est
bien cualitativement celui de 1'image expérimentale. En fait il est

raisonnable de pernser que le passage d'un feuillet de 2 3 1 se fair de



Figure 39 1Images de

structure de (25221)2 de Ag3Mg et simulations
- 2600 A
- 2200 A
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Figure 40 D;fauf de structure dans AgBMg passage de %22122... a
22212...
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Figure 41 Simulation (a) de 1'image d'un défaut

- substitutionnel représenté (b) par les
taux d'occupations : @ 1

g 2/3

v 1/3




- 376 -

manidre abrupte au niveau d'un défaut incliné (figure 42), ce qui

est équivalent pour les colonnes selon ko aux substitutions progres-—
-~
sives précéderment décrites.

Cet exemple illustre bien la nécessaire prudence indispensable

i3 1'interprétation des images de haute résolution, principalement pour

la description des défauts.

2 1 2

N1

2

v
2 2 1

Figure 642

Défaut incliné au niveau duquel il y a transformation
des feuillets selon 2g& 1
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E. DETERMINATION DES STRUCTURES ORDOMNEES POSSIBLES DANS LE CAS
DES TRANSITIONS ORDRE DEDORDCRE DE SUBSTITUTION

La transition ordre d8sordre de substitution est historiquement
la plus anciennement connue (exemple fameux des alliages Au~Cu (107}),

elle est caractérisée par 1'invariance des sites entre les phases or=

donnée et désordonnée et une redistribution des atomes (la mise en
ordre) sur ces sites au franchissement de la température critique.

On passe d'ume occupation aléatoire de deux ou plusieurs type d'atomes
sur une {ou plusieurs)famillesy de Wyckoff, 3 une occupation privilé-
gige d'un type donné sur un sous ensemble de cetre famille de Wyckoff.
Le résultat est un matériau, ordounné par substitution, dans lequel les
anciens sites &équivalents se sont scindé@s en familles non équivalentes
ordonnées. En général, une telle tramsition s'accompagne d'une défor-
mation homogéne que nous ne considérerons pas ici. Dés lors, 3 métrique
constante, le réseau période du matériau ordonnd est un sous groupe au
sens large de celui de la phase désordonnée. En effec, le fait qu'une
famille de Wyckoff se scinde en sous ensembles non gquivalents, signi-

fie qu'il y a eu PERTE de symétrie lors de la mise en ordre et qu'en

particulier le groupe de translation du matériau ordonnéd est sous
groupe au sens large de celui de la structure parent. On peut donc en
déduire que les sites de mise en ordre, conduisant 3 une structure pé-
riodique, peuvent Zrre décrits par des sous réseaux ayant au moins la

périodicité de la structure ordonnée.

I. PROPRIETES CRISTALLOGRAPHIQUES DES SOUS RESEAUX

I. 1. Définitions
1} Nous dirons d'une fraction d'une famille de Wyckoff qu'elle

forme un sous réseau si elle admet au moins un ensemble d'automor-—

phismes formant un groupe de translation

2) L'ensemble de tous les automorphismes du sous réscau est appelé
le groupe de symétrie du sous réseau 3 le sous réseau possédant un
groupe de translation discret, son groupe de symétrie est un groupe

1] ° - - -
d'espace : clest ie groupe svmmorphe holobdre compatible avec la mé-

trique du groupe de translatrion
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I. 2. Exemples

1) le sous réseau trivial. Considérons la position générale x y z

d'un cristal orthorhombique PnaZ’ et extrayons de cette famille le sous
ensemble formé par les points x + n, y *p, 2 *+ g n, P, qé.ZL on a
construit ainsi un sous réseau possédant comme groupe de translaticn
le groupe des translations primitives du cristal ; la symétrie de ce
sous réseau sera donc Pm m m groupe symmorphe holoédre de la classe

orthorhombique.

2) Sous réseau total ou complet (Lattice Complexe). Certaines fa-
milles de Wyckoff définissent des sous réséaux sans qu'on ait besoin
d'en extraire un sous ensemble ; c'est le cas de nombreuses positions
de haute symétrie ou de positions avec des valeurs particulifres des
paramétres x, y ou z. Soit ainsi la position 2a) 00C, 1/2 1/2 1/2 du
groupe Pm3n ; la famille compléte définit un sous réseau Im3m.

I1 est & noter que le groupe de symétrie d'un scus réseau n'est
pas, en général, un sous groupe du groupe d'espace de la structure, V¥
compris pour son sous groupe de translation qui peut &tre surgroupe de
celui du cristal (exemple du sous réseau 2a de Pm3n qui est Im3m).

On notera aussi que la transition ordre-désordre de substitution ne
peut pas faire intervenir uniquement des sous réseaux complets puisqu'a
la transition les familles de Wyckoff se scindent en plusieurs familles
non équivalentes.

I. 3. Sous réseaux éguivalents

Choix ayant &té fait d'un sous réseau R] au sein d'une famille de
Wyckoff il est toujours possible, si le sous réseau n'est pas complet,

de le transformer en un sous réseau équivalent en appliquant une quel-

conque opération du groupe d'espace GO de la structure qui n'appartient

pas au groupe de symétrie GR] du sous réseau.

n

01
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Le nombre de sous réseaux &quivalents est donc 8gal 3 1'indice

de ¢ dans le groupe intersection Gg1= G fk Gg, -
5] o A

Cependant la décomposition en complexes associés de Go sur Ggi
ne conduit en général pas & une partition de la position de Wyckoff
sur laquelle est construite R} car deux quelcongques des sous réseaux
équivalents peuvent avoir des noeuds communs. Par exemple considérons
la position la de Pml3m et construiscns le sous réseau (a, b, 2¢c). Son

groupe de symérrie est P4/mmm : il y a donc

Pu3m (a, b, c) 48

P4/mmm(a, b, 2c}

n o= j

sous réseaux &quivalents. Il est facile de voir cependant que ces sous
réseaux ont entre eux des noeuds communs : 1'application du ternaire
selon [IIIJ laisse le moeud 000 invariant alors qu'elle change le
sous réseau quadratique selon ¢ en équivalent quadratique selon a
Si l'on s'intéresse 3 la transition ordre désordre, on voit que

les sous réseaux é&quivalents dans la structure ordonnde doivent étre
tels qu'ils n'ont avcun noeud commun. En effet, une fois la mise en
ordre &tablie, les sous réseaux sont occupés par des atomes de natures
différentes et donc leurs noeuds sont tous distincts. Nous dirons donc
d'un sous réseau qu'il est un sous réseau d'ordre ou de permutation si
et seulement si tous les &léments de GO le transforment

- soit en lui méme

= soit en 1l'un gquelconque de ses &quivalents et de telle

sorte que ;
Vitkgn Rjﬁszw

I. 4. Sous réseaux de permutation (ou d‘ordre).

Désignons par (y]v) le sous ensemble des éldments du groupe G
qui laisse invariant le noeud £o du sous réseau R . L'ensemble des

noeuds du sous réseau peut s'écrire
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Pour que (Y!V) transforme le sous réseau en lui méme , il faut et il

suffit que
¥ Rge{Rg} 3?'0 € {To} tel que
(vyIv) (II§0)09 = (ll}j\'o)o(3 = o9 + R'E,
soit (llng) (‘(l\j) pg = (lllj'o)o9
soit §'o =Y§o car (YiY)DO “Pq

En d'autres termes, il faut que le sous réseau se transforme en lui

méme par toutes les ovdrations de symétrie des sites (fauivalents

puisqu'appartenant 3 une méme famille de Wyckoff) qui le conmstituent.
Cette condition est nécessaire et suffisante pour que l'ensemble

des sous réseaux équivalents n'aient aucun noeud commun.

TUn soUs résezu est un sous reseau de permutation si et seulement

si son groupe de symdtrie inclut au sens large la symétrie de site de

la positicn de Wyckoff sur laquelle il est construit.

Considérons & titre d'illustration 1'exemple précédent la de
Pm3m le site la ayant la symétrie m3m on ne pourra construire des sous
réseaux de permutation sur la que s ,ils admettent la classe de symé-
trie m3m par exemple le sous réseau (000,200,020,002 + 111) centré I
est un sous réseau d'ordre car il a le groupe de symétrie m3m.

Une conséquence des sous réseaux de permutation est que, tout
sous réseau construit sur la position générale de symétrie | est un
sous réseau de permutatioun.

On démontre aussi que le groupe GOI’ intersection de GRl avec
GO est pour un sous réseau d'ordre le groupe svmmorphe produit semi
dircct de la symétrie de site par le sous groupe de translation du sous
réseau. Exemple : pcsition 2a de P&/mbm)symétrie 2a : 4/m.0,0,0 ;
1/2,1/2,0
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On prend le sous réseau (a+b, b-a, ¢) de symétrie quadratique,

donc de permutation. On a immédiatement

Gyy= 4/m @ P (atb, b-a, ¢) = Ph/m (a+b, b-a, c)
Les sous réseaux de permutation jouissent de propriétés cristal=-

lographiques remarquables, du fait qu‘ils n'ont pas de noeuds communs

1'ensemble des sous réseaus équivalents rdalisent une partition de la

famille de Wyckoff sur laguelle ils ont &té& construits

w=Ye
I3
Le nombre de sous réseaux Zquivalents n (qui est 1'indice de
GO dans GOl) est appelé la MULTIPLICITE du sous réseau. Comme consé-
quence directe, les compositions & la maille ordonnée parfaite des
espéces chimiques qui s'ordonment sont dans des rapports de fractions
entiéres de la multiplicité.

Exemple : Fm3m P
site 4a m3m : 000, 1/2 1/2 0

On construit le sous réseau P (a,b,c) de symétrie m3m (donc de per-

mutation )

G01= m3m @ P {(a,b,c) = Pm3m {(a,b,c)

n = i (Fu3m/Pmim) = 4

On pourra fabriquer les structures ABB, AZBZ’ AB3 pour deux espéces

ordonnées, ABCZ pour trois espices et ABCD pour quatre.

Propriété fondamentale des sous réseaux de permutation

L'ensemble des sous réseaux de permutation équivalents forme une

base de représentation du groupe d'espace de la structure.

Cette propriété peut s'énoncer de fagon équivalente par : le
groupe d'espace G0 de la structure désordonnée est HOMOMORPHE 3 un

groupe de permutation TRANSITIF de n objets, o n est la multi-



plicité du sous réseau.

Exemple : le groupe trivial [ xyz

Considérons les sous réseaus construits sur les translations du
groupe GO i partir de la position générale x,v,z. La symétrie du site
stant | ces sous réseaux forment un ensemble de sous réseaux de per—
mutation. La multiplicité n est ici simplement le ncmbre de pcints
du motif asymétrique général compatible avec le groupe GO.

Le groupe transitif T xyz homorphe'GO réalisé sur la position
générale avec les translations du groupe G, est appelé le groupe tri-

vial rxyz

II. DERIVATION DES STRUCTURES ORDONNEES (108)

Convenons, pour la clarté et la simplicité de 1'exposé, de res—
treindre 3 2 (a,B) les espéces chimiques qui s'crdonnent et supposons
que dans 1'état désordonné elles se répartissent aléatoirement sur une
seule famille de Wyckoif. Le probléme que nous nous Propesons de ré-
soudre est le suivant

Etant donné un sous réseau de permutation de multiplicité n,

l- combien de structures ordonnées différentes de stoechiométrie
3 la maille A4B cut-on cbtenir ?
te AgPn-g P

2- Quelles sont ces structures ?

La premiére gquestion consiste donc en la recherche du ncmbre de
combinaisons de £ objets dans n et qui soient non équivalentes
cristallographiquement : la seconde question consiste en la sélection

parmi les éléments de GO de ceux qui laissent invariants ou échangent

entre eux les £ sous réseaux choisis (alors, bien sir, ils laisse-
ront invariants ou échangeront entre euX les n-£ ccus réseaux restants).
Pour répondre i la premiere question il est nécessaire de con-
naitre le groupe T R homomorphe de GO sur la base des sous réseaux R
afin de déterming;_Zi deux combinaisons données de f sous réseaux
dans n sont ou ne sont pas équivalentes, c'est-d-dire peuvent &étre
déduitcs 1'une de 1'autre par une opération de symétrie de la stru-
ture désordounée ou non.
Soient RI’RZ""Rn les n sous réseaux équivalents et désignons

par GOIZ n le greupe intersccetion @
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R
n

S0;2...a = G0 n GRI'/m1 GRZK] AN

Ce groupe représente l'ensemble des éléments de GO qui laissent
SIMULTANEMENT invariants les n sous réseaux. Il s'em suit gue son

groupe homomorphe sur la base des sous réseaux se réduit 4 1'élément
IDENTITE:

Le groupe GO] est un surgroupe de GOIZ,.Qn' désignoms par p 1'indice
de GO} dans GOIZ..,n ; il lui correspond par 1‘'homomorphisme un groupe
FO]’ sous groupe de FR homomorphe de Ggs et qui contient toutes les
permutations de FR qui laissent le sous réseau | invariant. Dés
lors rOl est d'ordre p puisqu'i Gg1a. ..y Me correspond que 1"iden~
tité.
Enfin, d'aprés la définition, on sait que G, est 1'indice =n

dans GOl si bien que FR sera lui méme d'indice n dans rOl'

ordre

Yg=n-P

I1 s'ensuit que le groupe I‘R homomorphe de G0 sur la base des n

sous réseaux a un ORDRE &gal 3 un multiple entier de fois la multipli-

cité du sous réseau : c'est un groupe tramsitif (voir autre démonstra-

tion  page 30 dans (109) )

Y R= n.p

Exemple : quel est l'ordre du groupe trivial ? la position gé~

nérale n'étant sur aucun élément de symétrie de Gy on a :

GOI= 1 gP (n,E,c) = P! (a,b,c)
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Je eristal étant décrit dans sa maille primitive (a,b,c).
De méme le groupe G012...n se réduit 2 PI (3,9,5) si bien que

p=14d'od t Yy _ _=n

II. t. Construc*ion du groupe FR

Comme GO]Z o est le novau de 1'homomorphisme (il lui corres-
pond 1'élément neutre) on va décomposer GO en complexes associés de

GOIZ..‘n

P .n
Go= ig] (8;'t;) Soi2...n

A chaque complexe (gilti) GOl,y n il correspond biunivoguement une
Loaoa s

opération de permutation T de T o

(gt Goyp..n ™ 71 € g

II. 2. Dénombrement des structures ordonnées possibles

& ' _ est sous groupe au sens large du groupe des permutations de n

R
objets d'ordre n ':0(n)
r
+ les groupes de permutation T i sous groupes dey R’ homo-
morphes de ceux des structures ordonnées possibles laissant invariante
une combinaisonj de fsous réseaux dans n sont sous groupes du groupe pro-

duit des groupes de permutation respectivement de £ et (n-f) objets.

Ce groupe produit est d'ordre £ (o-D)!

:g(n) n!

bty St




L'indice de E‘R sur iﬁé}représentc le nombre de variantes de la
structure ordonnée correspondant au groupelité).

Ainsi la somme de toutes les variantes possibles de toutes les
structures ordonnées possibles de stoechiométrie AeBn_e est égale au
nombre de combinaisons de € objets dans n

J
DI E RN
g=r v

le nombre J est le nombre de structures différentes possibles res-

pectivement & la maille Aanm]n Ayant
{i} 9 {;}
2 = 3.y
;,ﬂ.Cn CIMQ
1 vient
LG
By = «
j=1 ¥
comme 8 3!
on a donc J< a
avec la restriction supplémentaire que 3 =1 ne peut apparaltre qu'une

seule fois dans la somme car il n'y a qu'un seul groupe qui soit d'or-
dre | dans ungroupe donné : le groupe lui méme!

Ainsi si T R st (n) il n'y a qu'une seule structure ordennée
possible :3=1 c'est le groupe homomorphe de j&n—e,ﬂ) : un cas trivial
|

est celui de deux sous réseaux 3 la maille (AB) ou 2.=2 ; il n'y a

qu'une seule structure avec deux variantes (composé&s B2)

;o . . 1’}

De plus, l'ordre 7 deT i} est majoré. En effet,?'%?st homomorphe
d'un groupe cristallographique qui transforme entre eux respectivement
les P ec n—g sous réseaux. Il est donc transitif par rapport a la

plus petite de ces deux familles

V( =1 ou T( =k. inf (ﬂ,n—ﬂ)/_ K€ N
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En outre, il est sous groupe de si bien que k est inféricur

Ié
ou égal ap:

rL g inf (pf, p(n-B )

Enfin si ¥ (ou n-§) est égal 3 1| il n'y a qu'un seul groupe?fbf pos-—
sible d'ordre p correspondant i 1'ensemble des &léments de T R qui
laissent un sous réseau invariant : la structure ordonnée admet le
groupe d'espace GO}'

— Considérons les structures dérivées de Fm3m position

’N
4a m3m-000 ; 1/2; 1/2, 0, avec des sous réseaux P (g,g,s):

: R,= R+0 1/21/2

4

R,= P(a,b,c) ; R.= R1 + 1/2 1/2 0 ; R3= R] + 1/2 0 1/2

le groupe GO] est Pm3m (a,b,c) et le groupe 601735 est le sous groupe

construit sur les éléments de symétrie de site communs aux quatre sites

considérés : Pmmm
Fu3m . Pm3m
n=1i( ) =i ( )
Pm3m P Pmmm
n=4 p=6
d'ol

FR est de 1l'ordre 24

or 4! = 24

si bien que 1'on ne peut construire qu'une seule structure avec les

sous réseaux d'ordre considérés pour les alliages ABB et AZBZ

- A;B (BjA) f=1 (f(n—e,ﬁ) esc  d'ordre 3! = 6 d’odv =4

AR, ) y(n—f,ﬁ) est d'ordre 212! = 4 d'oa\)2=6

Les composés 448 (Pm3m) auront quatre variantes

P 4 . .
Les composés A7Bq(ﬂme)auront 51X variantes
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Le cas général des structures 3 quatre sous réseaux est établi

dans la figure 43

2By rg est d'ordre 4j0n a cing structures pessibles au total

. Soit une structure 3 quatre variantes + une structure 3 deux va-—
riantes
. soit trols structures 3 deux variantes
si Ik est d'ordre 8 : on a deux structures possibles 1'une 3
quatre variantes l'autre 3 deux .

Et enfin si I est d'ordre 12 ou 24 il n'y a qu'une
seule structure possible 3 six variantes.
A;B  quel que soit l'ordre de g il n'y a qu'une structure possible

d quatre variantes. Il s'agit ici d'un résultac qui ne dépend

pas du systéme cristallin mais uniquement du nombre de sous réseaux

de mise en ordre dans la maille désordonnée.

II. 3. Groupes d'espace des structures ordonnées

La correspondance biunivoque entre les &ldments de FR (ou un quel-
conque de ses sous groupes) et les divers complexes associés de GO dans

GO]Z o permet de remonter sans difficulté aux groupes d'esnaces homo-

P
morphes des fL Jﬁ} :

IB)! U
H (ir=
P " <gkltk) So12..

L'union se faisant sur tous les complexes correspondant aux éléments
du groupe%fj}

du groupei ‘b}

Le nombre de complexes dans 1'union est égal 3 1'ordre

Exemple . Prenons les structures dérivées de Fm3m a quatre sous
-

réseaux d'ordre : 1) ABB; YR=24 5 J=1 ;V =4 d'on 1 est d'ordre 6 les

quatre sous réseaux étant équivalents, choisissons le scus réseau pas-—
sant par l'origine. Exceptés les éléments de Pmmm (a,b,g) qui consti-
tuent le groupe 00’2 n les six complexes sont générés par les élé-

ments qui lalssent invariant ce sous réseau, soit
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Figure 43 Cas général des structures i 4 sous réseaux

O ——— e
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1 2 o
[(1]000), (3[III]1000), 3 [II[J1000>, (m[110J¢000),
<m[10i]1000)’ (erIT]}OOO)] x Pmmn (a,b,c)

c'est donc le groupe HA B Pm3m (a,b,c)

-3

2) AR, YR=24 s J=1 ;v =6 d'od T.ESt d'ordre 4. En outre

(comme J=1) tous les couples (1,2) (1,3) (1,4) (2,3) (2,4 (3,4

sont &quivalents. Prenons, par exemple, 000 et 1/2 1/2 0 ; les quatre
complexes qui lalissent invariants ou échangent entre eux ces deux sous

réseaux sont
[(1]000y, (1] 172 1/2 Oy, (mllio]]OOO), (m[IYO]il/Z 1/2 ) Pumm(a,b,c)

solt HA B = P4 /mmm (§+§ , P»g ., c)

22

2 2

II. 4. Interfaces engendrés par une transition ordre désordre de

substitution
Le groupe H{%} ayant été identifié, il suffit de déccmposer G

complexes associés de H{%} pour obtenir les opérations d'interface

o en
(voir lére partie). On notera que dans le cas présent 1'interface peut
8tre aussi bien caractérisé par le complexe habituel (a|T) H{%} que

par le complexe possédant un nombre FINI d'éléments comstruit par la
décomposition de FR sur {i}. Ceci traduit le fait que tout interface
issu d'une transition ordfe désordre de substitution peut &tre consi-

déré comme une opération de permutation des sous réseaux de mise en

ordre.
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III. ILLUSTRATION

Considérons un cristal 2.dim de structure p4g avec un atome en

position générale qui s'ordonne sur le sous réseau trivial p (a,E)
~

(figure 44).

III. 1. Groupe de symétrie du sous réseau. C'est le produit direct du

réseau de translation p (a,b) par la classe holoéde du systéme cris-

tallin ici 4/m
GR: 4/m @ p (a,b) = p 4m (a,b)

I1I. 2. Groupe intersection GO]' C'est le produit direct de la classe

de symétrie de site par le réseau p (a,b). La position étudiée étant
~

générale on a

G

01 ! & p (a,b) = pl (a,b)

III. 3. Groupe noyau. Ayant choisi ici le sous réseau trivial on a

G., =G = pl (a,b)

01 012...n

III. 4. Nombre de sous réseaux équivalents. C'est l'indice de

GO: p bz (f‘é) dans GOI= p! (E’é)

n=1i (p 4g (a,b)/ pl (a,b) ) =38

III. 5. Ordre du groupe ny: ayant G,,= G

01 01 o 003 p=1 d'od

Y= p. 0= 8 ce résultat (v=n) est général pour tous les
groupes triviaux

III. 6. Décomposition en complexes associés de p 4g sur pl

P ag=z(1§00)+(T§ 00)+(4!500)+(43; 00)+(m[10] [172 1/2)+

(m[,)l]il/Z 1/2)+(mi~11];1/2 1/2)+(m[H—‘“/2 1/2) 7 el
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III. 7. Groupe ny. Désigaons les huit sous réseaux par

R] DX,y RS : 1/2-x, 1/2+y

. xy . -

R2 TR,y R6 : 1/2+x, 1/2~y

R3 T y,X R7 : 1/2=-y, 1/2-x

R, VX R 1/24y, 1/ 04
[ g

Le tableau des permutations des huit sous réseaux caractérise F{Xy)
(figure 45). I1 permet de déterminer toutes les structures ordonnées

possibles construites sur le réseau trivial.

JII. 8. Détermination des structures

a) structure A]B, Cl =3 ] seule structure 3 8 variantes
- 8 Pl
b) structure A2B6 (AB3) 5 structures 3 4 variantes
—— I structure 3 8 variantes
(figure 546)
78 4 variantes (1!000) 5
12.34.56.78. (1, 000) pe
47 4 variantes (1] 000) og
15.26.38.47. (nl(IO:i !./2 1/2)
b
37 4 variantes (11000)
16.25.37.48. (@ ropq| 172 1/2) PE
(01]
17 4 varilantes (11000)
17.28.35.46., (m, 1172 1/2) em
PIJ
27 4 variantes (11000
18.27.36.45, (M= 172 1/2) em
ek
57 8 variantes ,(l‘OOO ) p!

13.24.22.14.57.68.A7 .58,




Figure 44

+ + o+ o+

Structure de pbg

1 2345673

(1} 00) 1 2345678

(2100) 71436587
41100) 342187 56!

. (43100) 5371 27 865

1/2 1/2 (mumll/Zl/Z) S6781 23 4]
12172 (mpgp V172 1/2) 65872143
172172 (mi [ /2 1/2) 78655310
1/2 1/2 (mtﬁ]n/z 1/2) 875563 42 1

Figure 45 Tableau des permutation des 8 sous

résecaux de pig

TR est isomorphe a C,

[§e]

O

19

(%]



c¢) structure A.B C

123

125

127

135

136

137

138

d) structure A

1234

1256

375

8 variantes
123.124.234

567.568.678.

8 variantes

125.126.348.
156.256.478.

8 variantes

27.128.345.
356.456.178.

8 variantes

135.246.238.
157.268.567.

8 variantes

136.245.237.
257.168.367.

8 variantes

248.235.146.

468.167.258

8 variantes

138.247.236.
457.368.267.

4

2 variantes
1234.5678.

2 variantes

1256.3478.
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L1364,

578

148.
458.

357.

L 137,

I~
oo U

. (1]000)

. (1}o00)y

. (11eom

. (1]000)

. (11000)

. (11000)

(11000}

(11000)
(T'1000)
(&' 1000)
(4 31000)

(1]000)
(T}0600)

B, (aB) cg=7o (figure 46)

(m 101172 1/2)

|
mrop) 11/

1/2)

pi

pl

p!

P1

pl

pl

pl

vk

PES



1278

1357

1457

1468

1368

1246

1236

1346

1578

- 394 -

2 variantes (1]000)
1273.3456 (1'000)
(mFIIT;I/z 1/2)

TR IERIE

(15000} )
(m[IO].'l/z 1/2

4 variantes
1357.2468.2358.
1467.

4 variantes (12000)i
1358.2467.2368. (mrli— i1/2 1/2)
1457. L

4 variantes [(1|000)
1367.2458.2357. (m, il
1468. ]

/21/2)

4 variantes
1368.2457.2367.
1458.

(11000)
L1212
(mLOI-}II/u 1/-.)

8 variantes . (1]000)
1235.1246.2348,
1347.1567.2568.
4678.3578.

8 variantes . (I]OOO)
1236.1245.2347,
1348.2567.1568.
3678.4578.

8 variantes .(IIOOW
1237.1248.2345,
1346.3567.4568.,
1678.2578.

8 variantes _(][000)
1238.1247.2346.,
1345.4567.3568.
2678.1578.

Cmm

pg

P5

pl

p!

pl

pl



4% (4) L% (1)

- 395

i 4y

1286 () ALRE (D) 4538 (1) AYNG (8) 488% (9 1359 (8)
3 s 5 0 0
° e° ¢ «° ¢ o® ¢ o° : s N "

. o o .

- .' o °. © .a o .. Oo .. 0. o

\ pi

- /

Figure 46 Structures ordonnées AB et A4B pour

phg
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1257 8 variantes _(11000) p!
1257. 1268. 3458.
3467. 1356. 2456.
1478. 2378,

1258 8 variantes . (11000) p!
1258,1267.3468.
3457.1456.2356.
2478.1378.

’

3 structures 3 2 variantes, 4 structures 3 4 variantes,
6 structures 3 8 variantes.

IV. Un exemple avec plusieurs types d'atomes (alliage d'Heusler)

(voir Boccara (109) )

Considérons la position 2a de Im3m et coustruisons les sous
réseaux F (2a,2b,2¢) de svmétrie m3m. Ce sont bien sir, des scus

réseaux de permutation :

G01= Fm3m (29’2?'25)

le nombre de sous réseaux équivalents est égal 3

n=i(w) SERI

Fm3m (2a,2b,2c)

les quatre sous réseaux sont obtenus par la décomposition de GO sur

GOI:

Go=[C1]o00y+ 100N+ (1{1/2 172 1/2)+111/2 1/2 1/2)) Go,

le groupe noyau est formé de 1'intersection de tous les groupes

GOi (i=1,4)

 Goyo34= F 43m 2a,2b,2¢)
Fm3m (2a,2b,2c)
on en déduit l'ordre de TR p=i( _ = =

J= 2d'ou vy = 4,278
- Fi3m (2a,2b,2¢c)
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la décomposition en complexes de GO sur GO]ZBA s'écrit
Fm3m(a,b,c)=[(1]000)+(1[001)+ (1 [1/2 1/2 1/2)+(1l1/2 1/2 3/2)]

l(1000y+ (1]000)} F %3m0 (2a,20,2¢)

loot |
002 e R =000+F(2a,2b,2¢c)
C4 X R,=1/21/21/2+F(2a,2b,2¢)
2& A
B & Ry=0014F(2a,2b,2¢)
%2
[110] OR,=1/21/232+F(2a,2b,2¢)
1€

110

On obtient le tableau de permutation suivant

(11000) 1| 2 3!4 E
(1,001) 316,102 c,
(/2 172 1/2) 203 el ) ;
ai1/2 1/2 3/2) RREAE R
(1} 000) 1632 |, )

(1] 001) 32 \
(1172 1/2 1/2) 2 a3y P
(/2 172 3/2) 4 211 %

Mg est isomorphe & C
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Si 1'on veut construire une structure A3B (1 seule structure

possible & quatre variantes) on voit qu'il y a deux éléments de FR
qui conservent un sous réseau donné et qui laissent aussi invariant
1'un des trois autres sous réseaux. Ainsi les structures ABB et AZBC
ont meme symétrie.

Par exerple (1'000) et(T:OOO) conservent le sous réseau (1) et
simultanément le sous réseau (3) alors que (2) et (4) s'échangent et
doivent donc €tre occupés par le meéme type d'atome. La structure or-

donnée est donc

(1]000) F 33m (2a,2b,2¢) U (1000) F 43m (2a,2b,2¢)
= Fm3m (2a,2b,2c)

C'est l'exemple bien connu des alliages d'Heusler.

Po'r les alliages A B, on a deux types de structure

2
——+ (1}1,2) quatre variantes de structure

(11006} F &3m (2a,25,20) U (7]1/2 1/2 1/2) F &3m (2a,2b,2¢)

= Fd3m (2a,2b,2c)

=% (1,3) deur variantes de structure

(1{000) F &3m (22,2b,2¢c) L)(EIOOO) F &3m (2a,2b,2¢) J
(T]001) £ F3m (2a,25,20) \J (1]00t) F &3m (22,2b,20)

=Pm3m (a,b,c} : structure B2

La figure 47 montre ces structures.

i
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71 A48
Vi / A.BC
Vi 2
JARN
Fm3m

4 variantes

2017
7
/|
. yARBIVA
Pm3m
2 variantes Fd3m

4 variantes

Figure 47 Structures ordomnées 3 partir de
2a de Im3m avec F(2a,2b,2c)




| F. TRA"SITICNS DE PHASE DU DEUXIEME ORDRE |

Le probléme des transitions de phase &tant abordé du point de
vue théorique dans cet ouvrage par N.Boccara et du point de vue de
ses applications par J.P. Pouget, nous n'aborderons dans ce chapitre
que l'aspect spécifiquement 1ié 3 la symétrie et pour lequel une des-

cription utilisant les sous réseaux se révéle pratique.

I. CONDITIONS DE SYNELTRIE DANS LE MODELE DE LANDAU (110)

On peut classer les transitions de phase en deux tvpes
@ les transitions du premier ordre, caractérisées par une chaleur
latente, présentent des discontinuités des grandeurs physiques liges
aux dérivées premiéres du potentiel thermodynamique. Il n'v a pas ne-
cessairement de relation groupe sous groupe entre les deux phases
e les transitions du deuxiéme ordre sont des transitions continues.
Les discontinuités apparaissent par les grandeurs physiques lifes aux
dérivées secondes du potentiel thermodynamique. Bien que la transition
s'effectue de maniére.continue, la symétrie change brutalement au point
de transition. L'é&volution d'une telle transition peut se décrire par
un pararctre d'ordre, nul dans la phase la plus symétrique et non nul
dans la moins symétrique mais d'évolution continue. Enfin les deux
phases ne sont jamais en présence 1l'une de 1'autre.
L'aspect thermodynamique de ces transitions du deuxiéme ordre ne
sera pas abordé (109)(110)(111). Les critéres de symétrie permettant

1'existence de telles transitions sont :

- il existe une relation groupe-sous groupe entre les deux phases

-~ la structure de basse symétrie est induilte par une représentation
irréductible du groupe spatial de la phase de haute symétrie Gy et

est associée d un point de haute symétrie de la zone de Brillouin.

Le groupe d'espace GI induit par cette représentation irréduc—
tible de Gy est formé des éléments de G qui laissent invariant un
vecteur de l'espace de la représentation. Toutes les représentacions
irréductibles ne peuvent cependant pas convenir et deux critéres sup-

plémentaires dolvent étre satisfaits :
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Critére de Landau : la partie symétrisée du cube de la représenta-

tion irréductible (R.I.) associée & une telle transition ne doit pas
contenir la représentation totalement symétrique de GO‘Ce critére in=-
terdit 1'existence de termes du 3éme ordre dans le développement du
potentiel thermodynamique en fonction du paramétre d'ordre (nécessité
pour 1l'obtention d'un &tat stable).En dé&signant par XT(g) le carac-
tére de la R.I.T pour une opération g de Gq» le caractére du cube sy-

métrisé ﬁ]3+esc (112)

3¢ _ 1 3 ! 2 1 3
(g) == % ( 5 x (87) x (8) + 7 ((
{ngJ 3x (8 + 7 x () x (&) * g ((fa))

Critére de Lifchitz : la partie antisymétrisée du carré de la R.I.

associde 3 la transition ne doit pas contenir de représentations com-
munes avec la représentation vectorielle. Ce critére assure la sta-
bilité de la phase la moins symétrique par rapport & des fluctuations
qui ne respecteraient pas la périodicité spatiale (110). Il s'exprime

par : carre antisymétrique
: 2= 1 2 2
[x 17 =3[ @° -x 9]
T 1 T

en notant par Xv(g) les caractéres de la représentation vectorielle,

la R.I. sera permise si

2 o 6 - 5D 1x e) = 0
g

I1. REPRESENTATIONS IRREDUCTIBLES DES GROUPESD'ESPACE

Le détail des méthodes usuelles permettant d'établir les repré-
sentations irréductibles des groupes d'espace est donné dans de nom-
breux ouvrages (112) (113)(114(115)(116)(117). Le nombre de ces repré-

sentations &étant infinil, on en extrait des sous ensembles finis, chacun

associé & un point k dans la zone de Brillouin. Il est ainsi possible
de prévsir quelles structures pourront &tre induites au cours d'une
transition du deuxi&me ordre. Ce travail a été réalisé par

P. Toledano et J.C. Toledano (118)(119)(120)qui ont
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- gélectionné les points des zones de Brillouin et les R.I. remplis-
sant les critéres de Landau et Lifshitz

- déterminé les changements de symétrie induits

- déterminé la dimension et la symétrie du paramétre d'ordre

- exprimé le potentiel thermodynamique pour en déduire les états

stables.

II1. UTILISATION DES SOUS RESEAUX DE PERMUTATION POUR DETERMINER

LES REPRESENTATIONS IRREDUCTIBLES DES GROUPES D'ESPACE (108)

Nous avons remarqué dans le chapitre précédent que 1l'ensemble

des sous réseaux de permutation constitue une base de représentation du

groupe d'espace de la structure. En d'autres termes, 3 1'ensemble in-—
fini des opérations de symétrie du groupe d'espace correspond,par ho=
momorphisme, un ensemble fini de permutations des sous réseaux doté

d'une structure de groupe. On se raméne donc 3 faire la détermination

des représentations irréductibles de ce groupe de permutation.

Méthode

Choix des sous réseaux

A partir d'un site quelcongue de la position générale nous cons-
truisons un sous réseau dont le groupe de translation engendré par
A,B,C, est sous groupe au sens large de celui de la structure et qui
;st un sous réseau de permutation.

La position de Wyckoff étant générale, le groupe noyau se ré-
duit au sous groupe commun de translation des sous réseaux : on cons=—

truit ainsi une représentation régulidre du groupe d'espace.

Nous déterminons les R.I. du groupe de permutations homomorphe
du groupe d'espace . Dans la plupart des cas, ce groupe de permutation
n'est pas isomorphe ilun des 32 groupes ponctuels (44)(121) : il est

nécessaire de déterminer les sous espaces invariants irvéductibles.

Nous appliquons les critéres de Landau et Lifshitz pour sélec—
tionner les R.I. acceptables.

Le groupe d'espace de la phase de basse symétrie est l'union des
opérations qui laissent invariant un vecteur du sous espace de la repré-
sentation irréductible considérée. Par exemple, dans le cés d'unce R.I.
de dimension !, on sélectionne les complexes associés, homomorphes

aux permutations,de caractére +ljdans le cas d'une R.I. de dimension 2,



il faut considérer successivement les vecreurs (X,Y);

(X,X) (X,X).

Dans le cas d'une transition ordre~désordre de substitution, le
. 2
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(X,0); (0.X);

paramétre d'ordre s'exprime 3 1'aide des taux d'occupation atomiques

des différents sous réseaux.

I1I.

EXEMPLE DU GROUPE NON-SYMMORPHE Pma2

Pour alléger le texte, nous indiquerons seulement les &tapes .

R.I. associées aux points de haute symétrie

a) Groupe Pma2 et position générale

G o = = G

e =} e T o} o B

o ton aénenade
(4d)

4%
i,%ga
Jll',\/ ‘6/’3’

i”}i)’)

k=n/2,q/2,p/2

-

o‘vd'm.h"n de ]
J\'Gﬁét«.‘z At:a/h'w

(4l 000)
(2

(001 | 000)

(’m[loal |fhoo)

(m\[m} | oo )
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b) Différents groupes utilisés (notations du chapicre E)

'6, H Pma 2 (& & 6)000 GA’ mem\m\ (&”'7%2/5 )1,3,&

ot t Al o
N o I

N . 9(2%,24\/‘,2'5)

604 s PA (&?Ji }'g:/ z»\‘/)

o N= 4 (_G_.°> : 3L Aoua -ndowsuay. c'ci,uivaewts.
Ga

. 6QJL,-~.--,%2. PA ( 2‘9:; 2’&1 'zi )
Gy s L lee) + (Zponloco) *<“[«oo3\§°°>+
Qr’m [o10] | ioo) ] [ (A 000) o (A\od0) 4 (J\Ho)

¢ (Alooa) + (ldod) « (Ajoud) s () ) Guna

G, : Pma? (3,~,£ ) —— B
m= 32 l

Gor: PA (Lo 20 2y o4
p: l

G, a- PA (L, 2t L) A

r of‘“‘f‘d‘ 4,um\-abm a 3% oeéﬁz

f C Sazy .



c) Les 32 sous réseaux de groupe de transiation

P (2a,2b,2c

oltn] 010 020
e I —— e
43 ‘a ”,CIH
‘ (] 8l
5 A % B
Aeo : =
u/a Y 'y
|
| /8 O
" ! u /b 10l
A e e =
1\3'5 A, “*ts% 5‘ ).3«‘\5 3 & “\‘67\5 ./nQ
13y L. say 6 & LT e l‘m%r«b 4 g
iké} b %-1“ T8 gyl 3.1 er«h'o
2‘/4’1%‘6 be %njs ¢ 8 /‘5“3'\5 ‘?«l%uaf\%.{(o
1%%4-! J} 0 1;\35“ A 1 8«! 6«-! & U 24l 3.\ 3+ |
G 4! A0 s g3+ SV VAN an i 26 O Fn AR
R A0 %.1“0—\ JAINAN Ly yri 3! )':} 9] 32-*, gl e
‘7.”' Va 1+t z_o O %n. %grl ij‘ A ia—\ ’ar\ 3+| 2__% Q ?'“ 3‘?' 3+I
Aowa atoo m M. ?(Z&/Z&,L},)

2

O & ¢ o

‘o
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d) Etablissecment de
momorphe de Pmal.
des sous groupes

la table des R.I. du groupe de permutation ho-
Dans ce cas, i1l est plus simple de censidérer
invariants de Pma2 (a,b,c) et d'uriliser les
régles de produit direct (117) pour I"établissement de cette
table.

,Qma,déwwlaoaih‘ow du fwa%[g,g,}.) Aur
PA( %, H, %) Anb Do rrBwes adow & 2

,]
>
i
._-‘
>
-

=2 T o 2 (g&g): T o 7. PU(& 2 i)




i) construction de f’
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. Sous réseaux P(2a,b,c)
ST

?é_._ﬁ.__u-_,‘/! oAy a5 Argy
'.'3 4 'l 02 gy 56 vy
: 22; : -3%3«55, 7 Yy
as Y S TR A O
&1 '
o1 \
a¢ Newe raseas m. Mo ?(25&,5)
ATTTTTTTTTTTT
réalisation de Pma2 sur ces 8 sous réseaux
T g
?-E!&‘z.s)‘ _
(4! 0ec) 1 2 3 4 5 6 % 38
(Blow) | 6 5 ¢ 1 & A & 3
(myliw) | 3 € 4 ¢ F & 5 2
(my)) b 7 2 § 8 3 6 4
(Al doo) s ¢ 7 ¢ J 2 3 ¢
(Bfdo) | 2 4 4 3 & 5 § %
(| 3 00) 1 4y 5 2 3 & 4 ¢
(m\Mioo) 3 3 6 4 & % 2
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détermination des sous cspaces invariants de ce groupe de permuta=-
tion & parrir de 8 vecteurs de hase orthogonaux fb...7f8. (La cons-
truction de tels vecteurs est triviale)

Dola 4 4 4 A 4 a4
A 2 4 F A4 T A
a4 4 3 F 4 4 3 4
A T 3 A4 4T A A
c | A 4 4 A4 F 2 A A
Jg‘, A3 A4 3 a4 2 A
HlA4 4 3 2 5 3 4 A
ég (1A T 4 4 3 4 3

transformation de ces vecteurs par les opérations de permutation
(f7 et £8 se transforment comme f5 et f6 : matrices différentes,
mairs méme caractére)

EOVETLANS 24 'y ?3 Qq m ot RI dw.2
423456 %3 I A A I R
39462432 | v T 1 Bods (340) 0
setleazi s | oo v b ok (9) 2
345233846 |1 1 7 1 s (2]) o
65312143 | 1 7 o4 T s B (T0) o
h1 25 8364 I SR PR £ (%3) 0
244365873 | v o1 1 Ps-d0 (b)) o
33644725 | 11 o b (55) o

—> 4 RT. de dumendion A ; ART. de dimensionl
(AZ»J"y AL Lt .Z" - % = cuda d.uX.oulac)
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table des R.I. de f“

T (leos) [(m,\2or) (41420) [ | 00) (%b\ooo)(ma\i'oo) (%\“"W‘al%”)

g, 0 | ! a T T T T
7y | 7 a T booT | i
(A I T t T i | [ !
s |U2) 1601620 [ B39 69)](5%)[ C )

| 0 2 b 0 0 b b

i 1) construction de
est Pl (2a,b,§) avec le

T. Le groupe de départ (voir schéma de d)
§ sous réseaux P (2a,2b,2c)

Pmoa2 (4, %, ¢)
p T

be) Pmad (g%, %)

Ve
V4

I‘rl Id

PA(Z 23, 2e)

/
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schéma général, sous réseaux, et grcupe de permutation
s T oo

P (g 8s) O TACA A )

G, : | (o) + (A odo) + (4 004) » (Aloaa) ] Gos.

& 2L
.j : L g@J.-_.\EEz,.j,fi
) . ‘
* \3\ 3 a L. ;
03 w43
Q4 * ‘6‘»\ 3+4 (2e+)
Gouyy = BA (L, X, .25)
- ?u\,wxé'&b‘u.u ; (.,Hooo) A 2 3 4
(J\O‘o) Z A 4 3
(Noot) | 3 b 4 2
(Alon ) Lk 3 02, A



représentations irréductibles de T

U 000) (4lo4o) ( 00 4) (o)

| | !

.: .

1 I f

u

I .
zL\ | ‘ '

|

B

(T Cs @ Cz,>

i i1 ) _construction de la table des R.I. de Pma2 par produit
direct T @ T . Principe

R R.(ow)  R.0leot) R Glon)

€ r r r f

d e l-nl P ]-D

R.I. de Pma2 : il y a 20 R.I.
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Les opérations spatiales sont notées R puis R.(1]010) et
R' (1[001). Pour les R.I. de dimension 2 sont notées les matrices,

puis les caractéres.

La ligne ¥ indique les caractéres de la représentation vec-
torielle : il suffit de regarder comment se transforme un vecteur
(x,y,2 ) pour les différentes opérations. La ligne (VJE) R,indique en
quel sous réseau chaque opération de symétrie (Y!E) transforme le

sous réseau |.

e) Sélection des R.I. obéissant au critére de Landau : celles dont

la partie symétrisée du cube ne contient pas la représentation tota-

lement symétrique (tous les caractéres = +1).

i) R.I. de dimension 1. Pour chacune d'elle il est facile de voir
—_— ;
qu'il existe au moins une opération binaire g telle que g =(1;000)

et g3=g de caractére - 1. Dés lors

+
(@7 = 3@ * @ * X

i 1) R.I. de dimension 2. On vérifie que le critére de Landau est

également satisfait.Toutes les 20 R.I. sont autorisées .
f) Sélection des R.I. obéissant au critére de Lifshitz : celles

dont la partie antisymétrisée ne doit pas posséder de représentation

commune avec la représentation vectorielle de GO donc telles que

1 D@17 - 6hIx (e = 0

~of —

i ) R.I. de dimension 1. Evidente car [XT(Q)JZ -xTﬁgz) =0

i i) R.I. de dimension 2. Il est facile de voir qu'elles ne rem-
plissent pas ce critére et sont donc exclues.

Seules les R.I. de dimension | peuvent induire des transitions

continues du 2&me ordre.
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g) Groupe spatiaux de basse symétrie qui sont induits par les R.I.

(dimension 1).

au caractére +1.

I1 suffit de faire l'union des opérations correspondant

il 6. U (0e) g, G

™

2 Y
3y mae) [egg) [ie) [T et 13
3 ~ o\m}fuu X
=1t 3 3 £ B
o (i e e | - © | Pm o fetey |
Ty mm ] - N g sn &3 (tytets) | T
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G e [ [ [emat [t b Y
T lm LI e (e m |[Pmal [l BIY
glw e e | W | Pear [ b tY
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en derniére colonne est indiqué le point de haute symétrie correspon-—
dant & la transition (J18). Les résultats sont identiques & ceux ob-
tenus par la méthode usuelle des R.I., des groupes d'espace (118).
Les deux méthodes sont équivalentes. L'intérét des sous réseaux vient
du fait qu'une seule E&tape est nécessaire. Son inconvénient provient

de la longueur des calculs 3 effectuer (exemple : cubique Pm3m avec

des sous réseaux P (2a,2b,2c)= 48 x 8 sous réseaux 3 considérer).

C'est un calcul 3 réaliser sur ordinateur.

h) Paramétre d'ordre et structure ordonnie.

Exemple de la R.I. T Pba2 (a,2b,c). Les sous réseaux Ri tels

9 N

que

pour | (y|t) Ry= R,
sont occupés par le méme type d'atome

o [Go]=

soit : 1,2,5,6,11,12,15,16,17,18,21,22,27,28,31,32.

La représentation étant de dimension I, il vy a autant d'opéra-
tions de caractére +! que de caractdre -l. La stoechiométrie sera donc
Jig_(A16 Bl6)' Si nous désignons par 0, la proportion d'atomes A sur

le sous réseau R;, le paramétre d'ordre s'écrira

- 1 )
Pty = 13 [“1”‘2*“5*“6*“11"“12*“15*“16*“17*“18*“21’“22*“27*“25
R thyp R3TR, TR, TG NGTR TRy 4T, TRy g TR, 670,y 3TN -
“25““26‘“29‘“301

Il répond bien aux définitions du paramétre d'ordre
-~ état de haute symétrie : désordonnée

Vni=l/2 - P (-[9)=0

~ état de basse symétrie : totalement ordonnée
\ € (1,2,5...) n, =l

V. €(3,4,7..0) n,=0
i i
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-+ P (19) =]

Il est invariant par G]= P ba2 (3,2?,5)

La structure ordonnée induite par Ty peut se représenter par

2%

600
®
] [ ]
[-] ®
@ o
L ] -]
[+ ®
@
7% °

o olome A ( denligues on w3 )
o aome B ( " " )

' ‘ ! 1

|
l ® [e]
-———---—J———*————.——
r- ] ] e -]
] \ ) !
° ! ® :
e e e — e
o
b ) ' b '

Pha2 C&/Q@)g) e 0% 0

A4 2'/
-Elle comprend deux variantes (&change de A et B) qui se décrivent dans

le mé@me groupe d'espace. En effet,pour toute R.I. de dimension 1, le

sous groupe G‘ est invariant dans GO. D'une maniére générale, cette

méthode donne tous les groupes G] distincts. Ils ne correspcndent pas
PO —
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forcément 3 des variantes de la méme transition ,Ici ‘g et Tg
conduisent 3 des groupes isosymboliques translatés mais 3 deux struc-

tures différentes. Pour ume R.L. de dimension supérieure ou égale i

2, les variantes peuvent etre décrites par des groupes d'espace non
invariants, induits dans la méme R.I, mais par des vecteurs orthogo-
naux du sous espace invariant.

La stoechiométrie ABn et ABC... n'apparaitront que pour des R.I.

de dimension supérieure ou 8gale i 2,

IV. STRUCTURES ORDOXNNEES A PARTIR D'UNE POSITION PARTICULIERE

Un site d'une position particuliére correspond i la "condensa-

tion" d'au moins 2 sites de la position générale.

Les R.I. 3 sélectionner contenues dans cette nouvelle représen~
tation non réguliére, sont donc celles pour lesquelles les sous ré-
seaux qui se condensent (donc les opérations de svmétrie qui les en-
gendrent 3 partir de R;), ont le méme caractére.

Par exemple : la position 2¢ (1/4 y z; 3/¢4 y-z) de Pma2, corres-

pond dans P aux condensaticns 1-3; 2-4; 5-7; 6-8.

1-3 = > R.I. 7 telles que y_ [(11000)]=y_ [(m {1/2 00)]

d'oli les transitions possibles * *
12 Pm~
T Pma2 Y
6
. Pma2 ¥
7
. Pma2 Z
11
Pmn2l Z
12
Ama2 T
T
16
Ama2 T
17
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V. SOUS GROUPES D'UN GROUPE Gg DONT ON CONNAIT LA DECOMPOSITION

EN R.1.

11 suffit dans le tableau de caractére de ne considérer que les

opérations du sous groupe et de vérifier les critéres.

Exemple de me(g,é,s)

i) R.I. de dimension I (avec le point de zone indiqué pour P
monoclinique)

1, ouwt, PL(f;ty, ty) 0
T
1y ou T, Pm(f; 2ty £y ¥
T T
8 ou 4 Pb (E1 232, t y Y
Ty ou Ty Pty 2ty 2
Ty3 o8 Ty Pe (T o 253) Z
T ou _
16 17 Pm (t,*ty, tp7tys &) C
- c
Tg 9% o PP (87fy Dp7ly £y

i i) R.I. de dimension 2

L'abaissement de symétrie peut provoquer une levée de dégéné-
rescence, c'est-i-dire qu'une R.I. de dimension 2 de Pma2 peut
éclater en 2 R.I. de dimension 1 de Pum.

Ainsi,par exemple T dont les matrices pour les opérations de

mesont (dans T )

(1] 200) (m |1/2 00) al100y (] 772 00)

AT CA R P R Y

Ces matrices sont simultanément diagonalisables
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a Tg correspondent 2 R.I. de dimension

1

el it |

11 faut domc reconstruire le tableau pour les quatre R.I. de

g (4\oor)

dimension 2 de Pma2 Q\

5

R

(fots )

~ 7
~2eg=
2=
SELZ

C* by
'cl; VT T
C‘} [ S
'y T T
el [
Ze [
% (T G
5'9 [ Y

D'oll les autres structures possibles

A @ nn (b, &-&

Zy B

'y B

ds Bm o (pk, -k

- eh -t - -

C'A Pm (2&;«/2}‘\;\‘)
51{ ?mn ( 1&}} Q} E})
zy Bm (gl k-t

T Bm Lijtk)/ Eﬁ 'Ef,

%

P
-t = -
P |

P
B

(a8

o
~

oy

-

P T L

- -8 a4 .§ ~8 —

e e T G

-8 _q — -

- -t - -



V. GROUPE SYMMORPHIQUE

L'utilisation des produits directs simplifie le calecul. Par

exemple, pour Pmm2, nous pouvons écrire

B ?wmn&’;\(;g,;%,f;)

T
Or (8,% ¢) \?mml (&,
o

T 1 (%, B 1)

1£'2L)

\—D

ol r‘représente le groupe ponctuel de la classe mm2, c'est-d-dire le

groupe sz dont les R.I. sont tabulég et T=C2 a C2 8 C2 oi C, est
le groupe ponctuel & deux éléments.
La table des R.I. de Pmm2 se construit aisément et les groupes

possibles induits par une transition du 2éme ordre sont :

r. rz, ffmé S P

Pom & 12) , Pmal @

Lovm 2 (?) Phmaz ()

Commn 2 (4)

Pmm 2 ) Pee2 , Pmc2i(2)
Bmma (2) , Bce?2 (2) , Bmc,
Aown 2 (1)  Abaw 2 (2

Frnew 20 (k)

(G IR YORE V2 R Y

0
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APPLICATION DE LA MICROSCOPIE ELECTRONIQUE

A L'ETUDE DE L'ORDRE A COURTE DISTANCE

Jean-Pierre CHEVALIER

Introduction.

Dans ce chapitre, seules les techniques de microscopie électronique
appliquées aux problémes des systémes plus ou moins désordonnés seront
traitées. En particulier nous allons considérer, en détail, les systé-
mes cristallins avec un désordre de substitution, mais il est impor-
tant de réaliser que les matériaux amorphes peuvent gtre traltés de ma-
niére analogue. Pour une présentation compléte du microscope électro-
nique, des théories de diffraction d'électrons et des techniques récen=~
tes de microscopie, le lecteur peut se ré&férer a it t2, tae, tal

Is1] et |57].

3

Le probléme fondamental de la microscopie est que 1'image, bi-
dimensionnelle, représente un échantillon tri-dimensionnel : 1'image
est lide i la projection (presque toujours non-linéaire) de la struc-
ture de 1'échantillon, paralléle 3 la direction du faisceau d'élec-
trons. Donc, l'information structurale parallele au faisceau est per-
due. Cependant dans le cas d'objet parfaitement périodique, ce u'est
pas trds grave, car il est possible de restaurer cette information en

considérant plusieurs projections - plus la symétrie de 1'objet est
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élevée, plus le nombre de projections différentes est faible '26!. Par
contre, dans le cas d'un objet parfaitement apériodique, il faudrait
un nombre infini d'images bidimensionnelles, chacune correspondant &
une projection différente de l'objet, pour reconstruire parfaitement
1'objet tridimensionnel. Cependant, en pratique, une seule projection
d'un objet, méme non périodique, suffit : par exemple, danms les cas
d'étude de dislocations, de gros précipités, de systémes biphasés a
grande échelle, etc.. D&ja il est nécessgire de préciser ce qui est

gros : c'est-da~dire plus grand que 1000 A ; ce qui est petit, plus pe-

tit que 15-20 A.

Pour 1'&tude de 1'ordre local, les méthodes de mesure par diffrac-
tion (rayons X, électrons, neutrons) permettent d'obtenir une moyenne
de 1'environnement des atomes (voir le chapitre "Transformation ordre-
désordre dans les solutions solides". F. Bley). Malheureusement il
reste toujours la question de savoir si 1'ordre & courte distance est
homogéne ou non, c'est-a-dire, est-ce que la corrélation entre les ato-
mes est la méme partout (3 part des fluctuations statistiques), ou est—
ce qu'il existe des régions avec des corrélations plus élevées (des
microdomaines) soit en contact soit dans une matrice plus désordonnée?
Le probléme est donc de distinguer entre un ordre local homogéne ou
hétérogéne ; en principe, les deux peuvent donner les mémes corréla-
tions movennes (et donc la méme figure de diffusion diffuse). Déja, il
est nécessaire de proposer une définition assez précise du terme

"microdomaine'' :
a. Une région qui existe en trois dimensions et qui est fermée.

b. Une région qui posséde une vraie surstructure cristalline (pas for-
cément ordonnde). De maniére conceptuelle, si la dimension de la
région est augmentée, on obtient un grand monodomaine avec cette

surstructure, et le méme degré d'ordre.

c. Il est &vident que cette région doit avoir une dimension supérieure
i celle de la maille de surstructure, lorsque le domaine est parfai-
tement ordonné, et une dimension considérablement supérieure si le

microdomaine n'est pas parfaitement ordonné.

Cependant il n'est pas clair qu'il y ait un sens physique bien

défini pour une paroi nette (non diffuse) entre un microdomaine parfai-
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tement ordonné et une matrice désordonnée.

Pour ces études, 1'utilité de la microscopie électronique serait
de distinguer entre ces deux types d'ordre a courte distance (o.c.d.)

'5 . Malheureusement c'est ici que les problémes de projection devien-—
nent fondamentaux : la projection, ou superposition de la structure
ordonnée i courte distance, sur l'épaisseur de la lame mince peut
brouiller l'image au point ol celle-ci ne correspend qu'i un bruit
statistique (pour le cas plutdt général ol 1'épaisseur de la lame est
bien supérieure, ~ 10 fois, & la distance caractéristique de 1l'o.c.d.).

Dans ce cas, i1l n'est pas certain de distinguer des microdomaines
(s'il y en avait) parmi le bruit de 1'image.

Ces problémes ont été traités théoriquement par Cowley '6! pour le
cas des systémes cristallins désordonnés, par Krivanek et Howie |7 et
Howie |8| dans le cas des amorphes. Dans ce chapitre nous allons consi-
dérer des techniques expérimentales en microscopie électronique qui
permettent d'obtenir des informations sur l'o.c.d. Les techniques con-

sidérées sont
1. Microscopie en fond noir : image formée avec la diffusion d'o.c.d.

2. Microscopie en fond clair et found noir : contraste l1ié i la défor-

mation de la matrice.
3. Microscopie & haute résolution : contraste de phase.

4) Micro-diffraction avec un microscope Electronique a balavage et en

transmission.

1. Microscopie en fond noir : image formée avec la diffusion o.c.d.

Dans ce cas, nous formons une image avec seulement la diffusion
liée a 1'o.c.d, En inclinant le faisceau incident, la diffusion est
centrée sur l'axe optique et sélectionnée par un diaphragme assez pe-

°
tit (c'est-a-dire : avec un disque d'Airy de diamétre de 5 3 8 A 3 mi-

hauteur) .

Pendant ces derniéres dix années, cette technique a &té beaucoup
utilisée pour 1'étude de 1l'ordre A courte distance dans de nombreux
svstémes. Cette méthode a un avantage évident, car en sélectionnant

seulement la diffusion d'o.c.d., le contraste lié 3 cet o.c.d. est plus
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élevé que dans tous les autres modes de formation d'image. Malheureuse-

ment, dans de nombreux cas, ces images se ressemblent toutes, spéciale-

ment i faible grossissement. Le contraste typique est d'aspect granu-

leux ou tacheté ("speckle pattern") - c'est-i-dire : des petites taches
°

claires, de 1'ordre de 10 4 20 A de diamétre, sur un fond sombre. Des

images de ce type sont obtenues pour de nombreux svstémes

Cu-al - Gaudig et Warlimont ng, ‘10l

Fe=-Al - Watanabe et al |11] et Warlimont and Thomas 12|
Cu=-Mn - warlimont et al '13]

NiAMo - Ruedl et al |[14] et Okamoto and Thomas 15
NiqMo - pas et al |16| et Van Tendeloo et al 17!
Ni3 (Mo,Ta) - Yamamoto et al 18]

Cu-Pt - Torfs et al |19|

Co-Pt - Penisson et al |20]

CuBAu - Sinclair et Thomas |41/

Au-Cr - Dutkiewicz et Thomas |48]

Cu=-Be - Auvray [sol

Fe-C - Toyoshima et Nagakura ls2]

LiFe02 - Cowley 6| et Lefebvre l21!

Ge amorphe - Rudee |22!et Herd and Chaudhari 23l

C amorphe - Oberlin et al lEAi

Pd-Si, Au-Ni, Ge-Te amorphe - Herd and Chaudhari 23|

Au début, ces images étaient interpr@tées en considérant que les
petites taches claires correspondaient & des petites régions ordonnées
(microdomaines) dans une matrice désordonnée (e.g. |25|). Cowley !6'

a démontré que cette interprétation n'était pas forcément juste et
qu'il n'y avait pas de relation simple entre des microdomaines possi-
bles et le contraste tacheté. Il a également démontré qu'il serait dif-
ficile d'interpréter une image en fond noir dans le cas calculé d'un

o o
microdomaine de 20 A dans une matrice désordonnée de Cu-Au de 300 A
d'épaisseur, A cause du bruit, et du mauvais rapport signal-bruit. En
plus, le dimension des taches claires observées dans 1'image est la ré-
sultat d'une convolution avec la fonction d'Airy due au diaphragme. Par
exemple, Herd et Chaudhari 23| ont montré que la dimension des taches
claires diminuait lorsqu'on augmentait la dimension du diaphragme ob-

jectif, pour le cas de matériaux amorphes. Pour tenter de savoir si ce

contraste tacheté est seulement lié a un bruit statistique ou i des
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effets structuraux localisés, il faut remonter A une structure tridi-
mensionnelle par des techniques d'image en stéréo (veir "11). cette
technique, toutefois, n'est pas idéale car 1'information perdue est
seulement partiellement restaurée \26|. Cependant, dans le cas présent,
cette technique est suffisante car il s'agit simplement de savoir si
les taches claires correspondent a une région diffractante, tridimen-
sionnellement fermée. Il faut aussi mentionner le travail de
Gibson et al |27| qui ont suggéré que les phénoménes aléatoires peu-
vent étre diminués par l'utilisation d'un faisceau fortement conver-

gent (la cohérence spatiale du faisceau est réduite).

Dans le cas’'de la technique stéréo, il s'agit d'obtenir deux ima-
ges avec un faible angle d'inclinaison (~ 5°). Cependant pour garder’
le méme contraste, il faut éviter de trop modifier les conditions de
diffraction et donc incliner autour de 1'axe du vecteur g centré& sur
la diffusion (et également essayer de travailler en rangée systémati-
que, * ?g). Par ailleurs, il est évident qu'un é&chantillon trés mince

(=~ 100 A) réduira les problémes liés a la projection.

A présent, des études en microscopie fond noir stéréc ont été
faites sur deux alliages différents : Cu-Pt 30! et NiﬁMo 34 trempé.
Les deux alliages présentent une transition de phase ordre-désordre.

Le Ni,Mo a une structure, dans l1'état ordonné et désordomnné (o.c.d.),

4
similaire & celle des alliages Au=Mn et Au-Cr. Tannmer et al |23/ ont
proposé que les modéles d'o.c.d. 3 base de microdomaines n'étaient pas
valables pour ces alliages, car la diffusion d'o.c.d. ne coincide pas
avec la position de surstructure. Donc l'alliage Niaﬂo est un cas inté-
ressant pour étudier un contraste tacheté, probablement pas lié & des
microdomaines. Par contre, les études de diffusion de ravons X 1291,
sur l'alliage Cu-Pt suggérent que l'o.c.d. est trés proche d'un ordre

i grande distance, localisé ; il y aurait des chances d'observer des

microdomaines.

Il est important de remarquer que dans les deux cas la diffusion
d'o.c.d. est quasi sphérique, ce qui permet de la placer de maniére sv-—
métrique sur 1'axe optique du microscope. Ceci n'est pas toujours le
cas, et pour des diffusions d'o.c.d. qui sont en forme de ligne ou de
surface, cette technique de fond noir est mal adaptée. Il faut égale-

ment dire que la différence des facteurs de diffusion atomique est suf-
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f{samment importante pour avoir assez d'intensité pour enregistrer les
images.

Les figures la, lb sont des images en fond noir stéréo, a haute
résolution, prises avec la diffusion d'o.c.d., pour l1'alliage Cu-Pt
trempé. Il y a un contraste tacheté trés marqué. Les taches varient en
aspect (elles ong des formes plutdt nébuleuses) et en dimensions (d'un

o
peu moins de 10 A jusqu'a environ 100 A) ; le contraste des raches est
trés élevé. Dans les deux images, toutes les taches claires (jusqu'a
o
7 A de dimension minimum) sont correlées, ce qui montre qu'elles cor-
respondent & des volumes diffractants isolés en trois dimensions. Les
régions fléchées sont celles ol le contraste a changé 30| , vraisem-

blablement i cause d'une différence du paramétre d'excitatiom.

A partir des images stéréo, il est possible d'affirmer que les
régions diffractantes sont des volumes fermés en trois dimensions. A
partir de la diffraction électronique, il est clair que ces régions
ont une surstructure de type L 11. Ces résultats sont confirm%s par la
microdiffraction en STEM, avec une sonde &lectromnique de @15 A de dia-
métre. Donc le contraste tacheté des images en fond noir correspond a
celui pour des images de microdomaines dans le cas de Cu=Pt trempé. La
caractérisation des images de microdomaines en microscopie électronique

est traitée ailleurs |30]|32].

Pour l'alliage NiﬁMo, le contraste tacheté& obtenu pour des images

en fond noir (avec la diffusion d'o.c.d. centrée a (1, % , 0)

c.fves
est différent. La figure 2 a,b montre deux images en fond noir. Ces
deux images ont &té prises successivement pour mentrer qu'il est pos-
sible de reconnaftre et de corréler les mémes taches claires dans les
deux images. Le contrastendes taches claires est Faible et leur dimen-
o
sion s'étend d;environ 7 A A 20 A, avec une dimension moyenne de
1'ordre de 15 A. Deux images en fond noir stéréo sont montrées dans
la figure 3 a,b ; il est impossible de corréler les taches claires
dans lfs deux images. On remarque, en particulier, la grande tache
(™40 A), visible dans 1'image b, qui a disparu en a . Dongc, dans ce
cas, les taches claires ne correspondent pas d des volumes diffractants
isolés en trois dimensions ; elles seraient plutdt liées i des effets

de superposition statistique. Il faut ajouter que les études par dif-

fraction électronique montrent que les diffusions d'o.c.d. ne corres-
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' Figure 2

Image fond moir (1 1/20) successive - Ni Mo trempé




Figure 3

Image fond noir (! 1/20) stéréo - NiAMo trempé
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. Il est clair qu'un

pondent 3 aucune surstructure cristalline |33]]5
modéle d'c.c.d. 3 base de microdomaines ne convient pas pour la des-

cription de 1'o.c.d. dans cet alliage, et nous avons proposé un modéle

3 base d'ondes de concentration statiques amorties I5] §3A . Nous
avons également proposé des relations possibles entre ce modéle et le
contraste des images obtenues en fond noir |34] . Finalement il est
important de noter qu'il est possible d'observer des microdomaines
dans le NiaMo, mais seulement pour un alliage recuit en-dessous de la
température critique (voir figure 17 a,b de réf.|34|).

Donc, dans les cas favorablesx, cette technique de microscopie
électronique en fond noir peut distinguer deux types d'o.c.d. diffeé-
rents |5| : le cas des microdomaines et celui d'un ordre local plus
homogéne et non localisé ; les ondes de concentration statiques amor-
ties, par exemple. Pour voir les effets de focalisation, de dimension
de diaphragme objectif, de convergence de faisceau, etc... sur les

images, il faut se reporter aux articles sur le Cu-Pt [301 [32] et le

NiAMo ]34| et comparer les images.

2. Microscopie en fond clair et fond noir : contraste 1ié 3 la défor-

mation de la matrice.

Ici, nous considérons le contraste de déformation "mouchet&"
(mottled contrast) observé en fond clair et en fond noir avec une
réflection de matrice, dans les alliages trempés et aussi dans les
alliages recuits. Il y a peut-&tre eu confusion entre ce qui a été ap-
pelé un contraste de '"tweed", un contraste "modulé'" et un contraste
"moucheté”. Dans tous les cas, ces contrastes sont 1iés a des déplace-
ments des atomes de la matrice de leur position idéale. Dans le cas du
"tyeed', des stries paralléles a <110>Cfc sont observées !35! mais pour
le contraste "modulé" ces stries sont paralléles a <100> cfc |53]. Par

contre, pour le cas du contraste 'moucheté&", il n'v a pas de direction

% - ..
"cas favorables'", c'est-a-dire :

a. une diffusion d'o.c.d. quasi-sphérique
b. une différence de facteur de diffusion atomique, f, suffisamment

importante.
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bien définie.

Le contraste ''tweed" est observé dans des cas de fortes densités
de petits précipités cohérents, l'exemple type étant la précipitation
de zone Guinier-Preston dans les alliages Cu-Be 3 faible teneur en Be
j}S?!SO; et il est 118 aux champs de contrainte dus aux précipités. Le
contraste "moduld" est observé lors de décompositions spinodale 53
et serait également di 4 des petits précipités. Cependant la confusion
entre "tweed", "modulé&" et "moucheté" existe pour les cas ol le con-
traste est faible et ol il est difficile de reconnaltre des orienta-

tions préférentielles.

Comme ces types de contraste sont souvent observés dans les cas
ol i1 existe des petits précipités, certains auteurs ont proposé que
le contraste '"moucheté" ou "tweed' faible indique la présence de micro-
domaines |34] |35[ |361 pour le cas d'alliages o.c.d. Malheureusement
cette interprétation est peu fiable, car il est difficile d'apprécier
si le contraste observé s'apparente i un vrai "tweed" ou plutdt 3 un
contraste moucheté plus faible. D'ailleurs ce type de contraste de dé-
formation peut &tre di a plusieurs effets : soit des contraintes liges
i des microdomaines ou a des précipités, soit 3 un effet proche de

1'effet de taille, bien connu en diffraction X, pour le cas de l'o.c.d.

homogéne.

En pratique, les résultats obtenus sur le Ni Mo "34] montrent
&4
qu'il existe un contraste ‘'moucheté" pour l'alliage trempé (sans micro-—
domaines) et que ce contraste n'est pas modifié au début par la germi-

nation de microdomaines lors d'un recuit.

Bien que cette méthode apporte seulement des informations ambigues
sur l'ultra-microstructure de 1'alliage, il est utile de s'en servir
pour avoir une idé&e qualitative des déformations et déplacements atomi-
ques dans la matrice. Il est évident qu'une &tude est nécessaire pour
corréler ces types de contrastes et les images en fond noir formées

avec la diffusion o.c.d. (ou les réflections d'une deuxiéme phase).

3. Microscopie & haute résolution : contraste de phase.

Le contraste observé par cette technique est di a 1'interférence

de plusieurs faisceaux diffractés (ou de la diffusion o.c.d. avec au
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moins un faisceau). Pour des objets minces (un "objet de phase"), il
est nécessaire d'introduire un déphasage de % entre le faisceau inci-
dent transmis et les autres (voir p. 59 de f&!), pour obtenir 1'inter-
férence et donc le contraste. Il est important de réaliser que le prin-
cipe des techniques de microscopie &lectronique a haute résolution

est le méme que celui du contraste de phase en microscople optique

!
avec une lame de phase + . Dans le cas de la microscopie électronl-

4
que ce déphasage est obtenu par 1'utilisation judicieuse de 1'abérra-
tion sphérique de la lentille objective et de la sous—focalisation.
Pour une présentation compldte de la microscople a haute résolution on
peut se référer a Cowley et Iijima 'ss| et aussi a ch. 13 de Cowley

la].

I1 v a trois méthodes principales pour obtenir des images en haute

résolution (figure &4 a,b,c)

a. la technique du fond clair axial,
b. la technique du fond clair, avec le faisceau incident incliné,
c. la technique du fond noir avec plusieurs faisceaux diffractés com—

pris dans le diaphragme objectif.

Dans les trois cas, le diaphragme objectif est centré sur l'axe
optique du microscope. Il est évident que la dimension du diaphragme
utilisé est fonction de la résolution recherchée et donc des angles

des faisceaux diffractés sélectionnés pour faire 1'image.

Dans le cas du fond clair axial, le faisceau incident colncide
avec 1'axe optique et le diaphragme objectif est concentrique (fig. 4a).
Pour cette technique d'image, il existe une théorie trés compléte pour
le transfert du contraste par le microscope '37, 38| E39‘ . Les images
formées sont directement interprétables en terme de structure projetée
pour des échantillons trés minces, et pour des périodicités de 1'image
supérieures & celle de la résolution ponctuelle du microscope (voir
ch. 13 de réf |4] et p. 454 de réf 11 ). A présent cette technique est

la seule i donner des images relativement fiables.

Pour le deuxidme cas, le faisceau incident est incliné de maniére
i ce que le faisceau diffracté soit placé symétriquement par rapport
au faisceau incident, autour de 1'axe optique (fig. 4b). L'intérét de

cette méthode est qu'une interfrange trés petite peut 8tre imagée, car
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Figure 4

Diagramme schématique montrant la position du diaphragme ob-
jectif pour les modes différents d'image haute résolution. le
diaphragme est toujours centré sur l'axe optique
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on s'affranchit des instabilités de haute tension et également des
fluctuations de courant dans les lentilles. Malheureusement il n'est
plus possible d'interpréter 1'image directement en terme de structure
projetée, c'est pour cette raison que nous écartons une discussion des
résultats en haute résolution sur le CuBAu partiellement ordonné |40]

[41

. Pour les amorphes, les résultats obtenus par cette méthode ont
&té bien plus spectaculaires, avec une belle poiémique & propos
d'artefact dG au filtrage optique du microscope dlectronique '8! 23

la2] 43| laa] |as].

Pour le cas du fond noir a haute résolution, le diaphragme est

centré sur l'axe optique et il inclut plusieurs faisceaux diffractés,

mais pas le faisceau incident. Cowley |4§‘h3 et Cowley et Iijima 55
ont démontré que les images obtenues par cette technique &taient dif-
ficilement interprétables. Néanmoins, certains auteurs {e.g. Puel )y
pensent interpréter des images de ce type dans certains cas précis.
Cependant, la technique du fond noir 3 haute résolution (comme elle est

définie ici) n'est pas encore maitrisée, et nous n'en reparlerons plus.

Finalement, pour compléter ce survol des méthodes de microscopie
glectronique a haute résolution, il faut parler d'une autre conception,
qui est celle de la comparaison systématique des images expérimentales
avec des images calculées par ordinateur, en introduisant (avec un
traitement de diffraction des électrons approprié) toutes les données
du probléme : la structure de 1'échantillon, l'orientation de la lame,
{'épaisseur de la lame, le filtrage 4G au microscope. Ensuite il s'a-
git de comparer les deux images, et avec cette d8marche, toutes les
méthodes de haute résolution peuvent &tre utilisées. Cependant il est
nécessaire de réaliser que ces méthodes de calcul sont trds lourdes
pour les structures apériodiques, et dams le cas des systémes désordon-—
nés, il devient nécessaire d'introduire, comme donnée, la position de

chaque atome.

I1 faut aussi rappeler que toutes ces techniques de haute résolu-
tion présentent forcément le méme probléme fondamental pour 1'étude de
systémes o.c.d., que la microscopie en fond noir, c'est-d-dire le pro-
bléme de projection et domc de la perte d'information structurale dans
la direction paralléle au faisceau incident. En plus, le contraste ob-

servé par interférence en fond clair sera plus faible que celul obser-
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vé en fond noir classique (§ 1). Néanmoins, il y a des cas ol les
techniques de fond noir ne s'appliquent pas : ce sont les cas ou la
diffusion d'o.c.d. existe sur des surfaces ou sur des lignes. Ces cas
doivent &tre considérés individuellement, selon la forme de la diffu-
sion, mais il serait possible de former des images haute résolution en
illumination axiale, qul apporterait des renseignements nouveaux
(c'est—-d-dire qu'on ne pouvait pas déduire de la diffraction), dans les

cas d'échantillons trés minces.

Donc, on retient que les images en illumination axiale sont po-
tentiellement utiles pour 1'étude de l1'o.c.d. Dés i présent, il faut
distinguer les images qui peuvent &tre interprétées en terme de projec—
tion linéaire de la structure, et celles qui ne le peuvent pas. Il y a
deux conditions nécessalres pour pouvolir interpréter directement une

image en terme de structure.

a. La fonction d'onde 3 la sortie de 17échantillon doit avoir une rela-
tion avec la projection linéaire de la structure (projection de poten~-

'
|

tiel ou projection de densité de charge - voir (4] et [53'=). Il v a

donc une limite sur 1'Bpaisseur de 1'@chantillon en fonction de la ré-
solution recherchée et du facteur de diffusion atomique des atomes. En
plus, pour 1'c.c.d., cet o.c.d. doit &tre essentiellement bidimension-

nel dans le plan de la lame : c'est-i-dire pas de variation de l'arran-

gement atomique paralléle au faisceau incident.

b. Le filtrage optique du microscope ne doit pas intervenir. Il faut

P . b . . . - . < .
que les fréquences spatiales” de 1l'image soitne inférieures a la fré-
quence du premier zéro de la fonction de transfert et que 1'image soit

prise dans les conditions optimales de sous-focalisation.

Cowley et Iijima 55| ont trés bien expliqué les conditions néces-
saires. Si ces conditions sont satisfaites, 11 est possible d'interpré-
ter 1'image en terme de structure. Pour le cas de l'o.c.d. 11 existe
seulement un exemple dans la littérature. C'est le cas du désordre bi-
dimensionnel dans un oxyde mixte 17 NbZOS . 48 WO3 '47'. Pour cette

composition, la structure en domaine, mise en évidence pour des com-

positions voisines, ne s'est pas complétement développée, et il v a un

fréquence spatiale = (distance)
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régime biphasé de domaines bien ordonnés et de régions désordonnées.
Dans ce cas spécial de désordre bidimensionnel, les régions ordonnées
le sont dans toute 1'&paisseur de la lame (par ailleurs, trés mince) .

L'image de structure (fig. 5) montre bien ces régions différentes.

Cependant, méme quand ces deux conditions ne sont pas satisfaites,
il est possible d'obtenir des informations supplémentaires par micros-
copie Electronique a haute résolution pour des systémes ordonnés a
courte distance. On peut prendre l'exemple des images haute résolution,
illumination axiale pour le Cu-Pt trempé {30! . MBme pour des lames de

o
100 A d'épaisseur, la condition (a) n'est plus satisfaite, et les con-
ditions de focalisation du microscope sont assez &loignées de la va-
leur théorique basée sur la théorie de transfert. Il n'est pas possi-
ble d'interpréter ces images directement comme celles de projections
de plans atomiques, mais il est intéressant d'abord, de comparer les
images formées dans deux techniques de microscopie (fond noir et haute
résolution, illumination axiale) pour la méme région de 1l'échantillon

(voir figure 6 a et b).

La figure 6a est une image de "réseau'" formée avec 3 faisceaux
en illumination axiale (le faisceau incident, plus 2 diffusions
d'o.c.d. disposées de manidre symétrique). La figure 6b est une micro-
graphie en fond noir prise avec seulement une des diffusions d'o.c.d.
On note la correspondance approximative entre les régions qui sont
claires en fond noir et les régions qui montrent des franges de sur-
structure (puisqu'on a des microdomaines ordonnés). Il faut aussi si-
gnaler que pour la région indiquée par une fl&che dans 6a et bb, ces
franges recouvrent une superficie plus grande que celle de la tache
claire de 6b : ce résultat s'explique assez bien, car la sous-focalisa~—
tion utilisée est assez importante ( quelques milliers d'Angstrom)
et ceci provoque un déplacement du systéme de frange perpendiculaire
aux franges, si la cohérence latérale de 1'illumination est suffisante

|56

. Il est donc impossible d'&tablir une correspondance entre la
position des franges observées dans la micrographie figure 6 a et
celles des plans atomiques. Ensuite, dans cette figure (6a) on re-
marque une granularité du fond continue. Cette granularité est due a
des effets de bruit statistique (les domaines ne sont pas parfaitement

ordonnés |30]]311).
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Figure 5
a) Image de structure I7Nb205. 48 WOq

b) Interprétation de 1'image en terme de structure avec un
désordre bi-dimensionnel

Tiré de Iijima and Allpress (47) Acta Cryst. A30.22 (1974)



Figure 6 ~

A. Image haute résolution. Illumination axiale avec
trois faisceaux

111

222°

B. Image fond noir ¢(
CuPt trempé

i1
0,777

N — 1o —1

% %) faisceau non incliné
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Cependant, il y a un phénoméne supplémentaire qui n'était pas
visible en fond noir : les franges, de microdomaines en microdomaines,
ne sont pas rigoureusement paralléles. Il y a une faible désorientation.
Aussi, les images de ''réseaux' en i1llumination axiale permettent aussi
de visualiser simultanément plusieurs variantes d'orientation d'ordre

des microdomaines, par exemple, & 1l'orientation <110> La figure 7

cfe
montre une image de réseaux 3 cing faisceaux ; on voit bien que les
microdomaines sont.en contact et que les franges de surstructure for-
ment un dessin de chevron "herringbone pattern" . En mesurant 1'angle
entre les groupes de franges, il est possible de mesurer les distor-
sions et d'en déduire la relaxation des contraintes liées au degré

d'ordre des microdomaines |30[ .

En résumé, les techniques de microscopie €lectronique & haute ré-
solution ont une application difficile pour 1'étude des systdmes o.c.d.
Pour réduire ‘les problémes de superposition, il ‘est nécessaire de tra-
vailler avec des lames trés minces et de maitriser parfaitement les
conditions expérimentales ‘du microscope électronique, gqui contrdle le
filtrage optique de 1'image. Il est difficile de faire des calculs
d'image pour systémes o.c.d.- 3 cause de l'absence de périodicité et
de symétrie. Cependant, comme nous 1l'avons vu, ces techniques peuvent
apporter des renseignements qu'il ne’'serait pas possible d'obtenir par

d'autres techniques de microscopie.

4, Micro-diffraction avec un microscope électronique 3 balavage et en

transmission (M.E.B.T. =.S.T.E.M.)

Dans un microscope & balayage, un faisceau d'électrons formant
une sonde de faible dimension (~ 100 A) balaie la surface de 1'é&chan-
tillon ; 1'image est produite en recueillant un signal : électrons
secondaires,; retro-diffusés, lumiére, rayons X, etc... Pour un M.E.B.T.,
1'image est produite en recueillant un signal d'électron transmis,
1'échantillon étant une lame mince (pour une revue de ce type d'appa-
reil, voir !49{). Avec . un canon 3 effet de champ, trés lumineux, la

o

sonde peut avoir une dimension de 1'ordre de 5 A de diamétre. Si, au
lieu de balayer 1'échantillon, la sonde demeure staticnnaire, et ensui-

te, les faisceaux diffractés sont eux balayés devant la fendtrc du

systéme de détection, on obtient une diffraction & partir d'un treés
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petit volume. En pratique, la sonde n'est jamais tout-d-fait station-
naire, car-il .y a toujours’'des vibrations mécaniques, des champs magne=
tiques parasites et des instabilités d'8lectronique :le . diamétre ef-

o

fectif de la sonde est plutdt de 1l'ordre de 15 A.

Avec ce systéme. de microdiffraction, il est possible de.diffrac-
ter sur un seul microdomaine |31| . La figure 8 montre des microdif-
fractions pour le Cu-Pt. La diffraction & partir d'un ‘microdomaine
montre les taches de surstructure (8a), celle d'une région 3 .cdré

(noir en: fond noir) n'a pas de tache de surstructure (8b).

Le gros avantage de cette méthode est que 1'enregistrement est
électronique, ce qui permet de mesurer directement les intensités dif-
fractées méme pour un volume trés faible. Nous .avons donc fait.des me-
sures du degré d'ordre ‘des microdomaines .du:Cu-Pt trempé 131] ., et
cecia clairement montré que ces domaines me sont.pas parfaitement or-

donnés, ‘mais auraient ‘un paramétre d'ordre voisin de S.= 0,5.

Conclusion.

La microscopie ‘électronique peut apporter -des informations_ com-
plémentaires 4 celles obtenues par diffraction, en particulier il se-=
rait trés intéressant de systématiquement doubler toute mesure de
paramétre d'o.c.d. par-diffusion X ou neutronique,  par. un examen en
microscopie en fond noir (§ 1). Cependant, pour toute étude dl'o.c.d.
par microscopie électronique, il est essentiel d’'avoir une différence
de ‘facteur de diffusion atomique pour les atomes qui s'ordonnent,

assez grande pour voir: quoi que ce soit.

Pour les: systémes -ayant une diffusion d'oic.d. quasi=sphérique,
les techniques décrites dans cet exposé sont bien adaptées, et les mé~
thodes. de fond noir stéréo peuvent trancher sur la mature trés: loca-
lisée, ou par contre moyenne de 1l'o.c.d. Dans le cas de diffusion
d'o.c.d. étendue sur des surfaces ou'des lignes, il:'y'a eu: peu dlétu~

des, et aucune technique existante n'est entiérement satisfaisante.
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Figure 8

Micro-diffraction avec un STEM (diamdtre de la sonde ~15 A)

a) sur un microdomaine
b) 3 coté d'un microdomaine CuPt trempé
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THEORIE DE LA DEMIXTION ET DE LA COALESCENCE

I. Introduction

Une solution

Georges MARTIN

solide, homogéne sous certaines conditions de tempéra-

ture et de pression, peut devenir instable lorsque ces conditions

varient, I1 y a précipitation d'une deuxiéme phase au sein de 1a

matrice ; on dit qu'il y a demixtion ou exsolution, ce dernier terme

étant utilisé dans la littérature des sciences de la terre.

On peut distinguer plusieurs modes de précipitation. La précipita-

tion peut &tre homogéne ou hétérogéne, cohérente ou incohérente

(tableau I).

homogéne
hétérogene

cohérente

incohérente

se produit n'importe ol dans les grains

s

'initie sur les imperfections cristallines

il n'y a pas de discontinuité du réseau

1'énergie d'interface est faible

1l'énergie de déformation est proportionnelle au volume
il y a discontinuité du réseau

1'énergie d'interface est importante

1'énergie de déformation peut &tre relachée
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précipitation cohérente incohérente

homogéne + +

hétérogéne cas particuliers +
Tableau 1

T
Fig. 1 Solvus
0 i
No10%em”
ﬂh
L)
ol L]
- L]
5 f= Fig. 2 Nombre d'amas en
fonction du temps
5 (A1-In a 6,8% at.
N In vieilli a 133°C)
0 1 ‘Aeﬁ
10
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La précipitation homogéne cohérente est le phénoméne le plus
facile a décrire au moyen de théories simples.

Phénoméne se produisant 3 l'échelle atomique
P s}

Les atomes de soluté migrent.
Ces atomes passent de plus en plus de temps au voisinage d'atomes

de méme nature.

Phénoméne observé 3 1'échelle'macroscopique" (par microscopie

électronique, diffraction des rayons X ou des neutrons).

On observe deux régimes différents

4) - prés du solvus (point P, fig.4):le nombre d'amas visibles en
fonction du temps augmente, puis diminue, (fig. 2).

2) - loin du solvus (point Pé fig.4):on voit tout de suite un
grand nombre de précipités avec une taille de grain privi-
légiée (intensité diffusée maximale pour une certaine valeur
de vecteur d'onde k) ; cette intensité augmente avec le
temps avec une diminution de la valeur du vecteur d'onde

correspondant : il y a grossissement des grains. (fig. 3).

Le premier regime est une décomposition par germination et

croissance, Le second est une décomposition spinodale.

Point de vue théorique

I1 existe deux classes de modéles (tableau 1I).

4) Cinétique d'amas : 1'état de la solution solide peut étre

représenté par une distribution d'amas, et on ignore la posi-
tion relative des amas., Ce point de vue est valable tant que
1'énergie d'interaction entre amas est faible, c'est a dire
tant que la densité d'amas est réduite et tant que la déforma-

tion associée 3 un amas est faible.

2) Modéles coopératifs : 1'état de la solution solide peut &tre

représenté par un profil de concentration. A tout profil, on
peut associer une énergie libre ; le profil de concentration
évolue de manidre 2 abaisser cette énergie,

Sous réserve que l'on sache définir cette énergie, ces modéles
sont valables pour les systémes a interaction & grande dis-

1

tance (par exemple élastique), i forte densité d'amas ( le

profil de concentration contient peu d'harmoniques).
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Fig. 3 Intensité diffusee en fonction
2100 s du vecteur d'onde (Al-Zn & 22% at. In

vieilli & 100°C).
~ 900 s
435
/\_— 195 s
/-\__ 105 s

40 ¢ el
_' 9 2.
1 3 k(0,18 AL
cinétique modéles
type de théorie d'amas coopératifs
= {nucléation théorie progres
] o
T 5 [croissance classique récents
& £ {décomposition progrés théorie
1 <
2 lspinodale récents classique
vl
Tableau II
W (S==5S')
&
1
st — —— ] — . — e e — =
172

\

» 3 df

kBT

Fig. 4 Probabilité d'échange de 1a configuration S & la configuration S'.
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Point de vue historique

On a parfois confondu, c'était le cas dans les premiers travaux
théoriques, outil théorique et régime de décomposition.
Les deux approches théoriques
4) dans 1l'espace réel, des amas qui se font et se défont
2) dans 1l'espace réciproque, des ondes de concentration gui
croissent et décroissent

décrivent le méme phénoméne : des sauts d'atomes de site en site,

L'approche (4) - cinétique d'amas - est mieux adaptée au régime
de germination croissance, Elle a cependant été étendue au régime

de décomposition spinodale. (tableau II).

L'approche (2) - modéles coopératifs - est mieux adaptée au
régime de décomposition spinodale. Elle a cependant été appliquée

au régime de germination croissance.(tableau II)

L'unité des deux descriptions est bien mise en évidence par les
travaux récents sur la cinétique du modéle d'Ising. (Binder

et al 4979).

Cinétique du modéle d'Ising

On cherche un mod2le simple sur lequel on puisse reproduire la
demixtion et on tente de décrire cette demixtion avec les

théories existantes

II1.4 Modele d'Ising statique

L'énergie de la solution binaire est de la forme

oz o2 Tijsisy - 2 HiSL - o (ZL.1-1)
ol : Jj35{5j é:t une interactio; de paire

bl H;S; est l'interaction avec le champ extérieur
* :?Lo est l'énergie cinétique de vibration indépendante de
la configuration du systéme,
Dans le cas d'une solution solide & deux atomes A et B

Si = -4 si le site i est occupé par B

Si = +4.51 le site i est occupé par A
La concentration en B au site i (ou degré d'occupation de i par B)
est ¢l = 47- (4-5;).

En se limitant aux interactions entre premiers voisins
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23 =€,p - % (Epn +fgp) » OU qu est 1'énergie d'une paire (p,a)
28y = €45 Eyp *Pa (ri)_rg (ry), ot Pa (rj) est le potentiel
chimique de A au site 1.

Ce modele, classique dans la littérature du magnétisme, a des
propriétés thermodynamiques connues par la mécanique statistique,
(Fisher, 4967).

11 existe un point critique de démixtion (J»0)

3 concentration critique Cq= 0,5 et température critique

Te= 4,5 J/kg

La forme du solvus au voisinage du point critique est donnée par

]
C-C. = 1- %C)‘ avecP= 5/46 a trois dimensions.

I1I1.2 Modéle d'Ising cinétique

Une configuration S (c'est a dire l'ensemble des Si) a une proba-
bilité P(S) qui dépend du temps. C'est a dire des systémes dans
1a méme configuration S. 2 t=0 évoluent au cours du temps, et la
proportion de ceux qui ont la configuration § au temps t est
P(S,t) tel que
M:-P(s,c)g,}w(s_)s') *425'}1)(5"“) W(s'ss)  (I1.2-4)

ol W Eeprésente une probabilité d'échange

et{S'}représente toutes les configurations qu'on peut atteindre a
partir de S et a partir desquelles on peut atteindre 5. Ces
échanges représentent des échanges entre premiers voisins et
s'opérent avec un nombre constant d'atomes du soluté,

La probabilité d'échange W est inconnue, mais doit &tre telle qu'a
1'équilibre

“

W(S—S') = oyp - _5__ (11.2-2)

WZSLﬁS ) kpT
od = HisH) -Kis) (cf. 11.4-4)
1a relation II.2.2 est satisfaite en particulier pour

-4 §3b
W(s—s") ——2,—5(4_&11?) (11.2-3)

ou 4#‘ représente une fréquence d'échange entre deux atomes
premiers voisins qu'on peut estimer a partir des coefficients
de diffusion.

D'apiiC la figure 4, la permutation S—3S' s'opére slrement
si- {0, slrement pas si‘ng » 0 et avec une probabilité %

si 5 = 0.
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L'équation IT.2-4 peut &tre traitée de fagon analytique ; on
retrouve ainsi les modéles classiques. On peut également la
traiter de maniére numérique par simulation de Monte Carlo qui
permet de générer les configurations successives au cours de la

demixtion,

Simulation de Monte Carlo

Principe de la méthode : Dans un systéme on choisit une distri-

bution aléatoire d'atomes A et B, On choisit au hasard une paire
de proches voisins et on calcule 1l'énergie S;éassociée a leur
permutation (I1.4.4) et la probabilité W de cette permutation
(11.2-3). On tire au hasard un nombre R dans 1'intervalle 0-4.
Si WpR, on fait 1'échange ; si W< R, on ne le fait pas. Cette
opération est répétée un grand nombre de fois

De cette maniére, on a simulé 1'évolution de systémes jusqu'i
200 x 200 sites a 2 dimensions et jusqu'd 50 x 50 x 50 a trois

dimensions, avec jusqu'a 106 tentatives de permutation par atome,
jusq p P

Résultats : On calcule ainsi S(t), c'est & dire la position de
tous les atomes de soluté en fonction du temps. (fig. 5).
.. examen dans 1'espace réciproque
On calcule la fonction de structure S(k,t), c'est a dire la
transformée de Fourier de $(i,t), moyennée sur toutes les
directions de l'espace pour augmenter la précision. (on cal-
cule $(k,t) et non SG?,C)%
La figure 6 montre la variation de 5(k,t) avec k et t,
S(k,t) présente un pic dont 1'amplitude augmente avec le temps
et dont 1'abscisse en k, k max, diminue quand le temps

augmente. k max®t-0,2,

. examen dans l'espace direct
On compte,en fonction du temps, le nombre d'amas, C{(n,t)
contenant un nombre donné, n, d'atomes de soluté., (figure 7).
On remarque, si la solution est assez diluée pour que l'on
puisse bien distinguer les amas (concentration de B «£20%),
qu'il existe deux familles d'amas.
- les petits amas 01649) dont la distribution varie peu, en
légére baisse, quand le temps augmente ; ils correspondent
a la solution solide.

-~ les gros amas, qui grossissent en fonction du temps
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- A.,-w,-..-xiéﬁ

BT S LS U s cmee 8o B

Fig. 5 Simulation de Monte-Cario. Position de tous les atomes en
fonction du temps.

Stk,t)
1075

Temperature =0.59 Tc  g(xt)
Time 13.40 Temperoture =0.897

88.60 10.72

66.45-

8.04

44 30 5 36

Fig. 6 Fonction de structure S(k,t)(espace réciproque) en fonction
du temps;loin (a) et & proximité de la courbe de coexixtence(b).
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(leur taille moyenne varie en t0’33>, et qui, bien que
leur nombre diminue, intéressent un nombre total de plus

en plus grand d'atomes de B : ce sont les précipités.

Conclusion, Un méme objet, la configuration S(t) de la figure 5,
généré par une régle du jeu unique, peut &tre observé soit danms
1'espace réciproque et faire apparaitre une longueur d'onde
dominante A= 2%W/k max, soit dans 1'espace réel et faire appa-

raitre des précipités,

Théorie classique de la demixtion

Classiquement, on définit 1'énergie libre G d'une solution solide
sur toute la gamme de composition (0O 3 400%). Dans la zone
biphasée, G présente une bosse (par exemple d'aprés le modéle de
Landau, le modéle de Bragg-Williams etc,..) ; la courbe G présente
done deux points d'inflexion. (figure 8a),

L'énergie libre qu'il faut dépenser pour former une mole de compo-
sition Cp a partir d'une solution solide homogéne de composition
T est M,

Si Cee§1< E-<CS (ou C'g& T« ng), on gagne de 1'énergie a former
une_agfz_gg—z;;position CFZ On a un état métastable car il faut
une fluctuation d'amplitude finie pour s'en éloigner. (&g =MN<O).
si C <C u"eq (ou C >ng), M est toujours positif, on a un état
stable,

Si CS<E<C'S, MN est toujours négatif pour une fluctuation de

concentration d'amplitude infinitesimale ; on a un état instable.

En théorie classique, on appelle spinodale la frontiére entre les
états métastables et les états instables de la solution solide
dans le diagramme T.C. (figure 8b). Le solvus, frontiére entre les
états stables et les états non stables a une définition thermody-
namique rigoureuse, Au contraire, la forme de la spinodale dépend
du modéle d'énergie libre choisi pour intrapoler G(C) dans la

région hors d'équilibre, Ainsi on peut ajuster une loi en 92 +94

(avec 0==C—O.5) sur la courbe G(C) dans les régions stables, ou

en 92 +94-#96, ou encore choisir un modéle de solution réguliére
en C(4-C) ~ RTEJInC + (A—C)ln(i—c)], ou des modéles plus élabo-

rés (Kikuchi), Chacun de ces modéles donnera une courbe spinodale
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C (n, t)

Fig. 7 Nombre d'amas contenant un
nombre n d'atomes de soluté
& un temps t1 et un temps t2

(t2 )»tl). Mesures expérimentales.

Fig. 8 -a- Energie libre d'une solu-
c tion solide & la température
Tl'
-b- Diagramme d'équilibre de
Ja méme solution solide ;
solvus et spinodale.

solvus
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différente,

. IXII.4 Résultats de la théorie classique

Dans le domaine de métastabilité, une fluctuation de concentra-
tion de forte amplitude, donc nécessairement limitée dans
1l'espace, est nécessaire pour amorcer la décomposition.

Dans le domaine d'instabilité, des fluctuations de faible ampli-
tude (étendues dans 1'espace), suffisent a provoguer la décompo-

sition,

I111.2 Force motrice de la demixtion

Contribution chimique : La variation d'énergie libre chimique

produite lors de la formation d'unm volume unité de la phase
riche en soluté (p) (n mole par unité de volume) est dans le
cas de solution solide diluée
kpT C
BGchim = n Do 2 - B log =~
chim 4 - 3Ce’§
ot fL est le volume atomique de la phase

Contribution élastique, effet de cohérence : La cohérence

entre les deux phases sera discutée plus en détail danms un
autre chapitre de ce volume, L'énergie élastique associée 2
cette cohérence peut, en premidre approximation, étre estimée
proportionnelle au carré de la déformation E.

HGp KX n € z
Elle est toujours positive, c'est a dire qu'elle s'oppose a
BCehim -
Pour une concentration C donnée, la relation AG = AGchie + ACE
permet de construire, & partir de G(C), une courbe E‘(C,E) en
pointillé sur la fig. 9, qui joue le rdle d'une énergie libre
pour les problémes de demixtion cohérente, s'accompagnant de
déformation élastique. Par la régle de la double tangente
appliquée 2 cette courbe ,Gv (C,E), on peut construire un dia-
gramme des phases cohérentes. Le solvus cohérent est i

1'intérieur du solvus incohérent,

Remarques :AGF dépend de la direction du vecteur d'onde de
1'harmonique de concentration considérée.

En élasticité continue,AGE ne dépend pas de la longueur d'on-
de. Ce n'est pas vrai en élasticité discrzte (statique de

réseau) ol il intervient un terme en lVCl2 dans la densité
d'énergie.
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Fig. 9 Energie libre d'une solution
solide ; G(C) dans le cas g une dé-
composition incohérente ; G(C,C)
dans le cas d'une décomposition
cohérente de composition moyenne C.

G Ag>0

sooccvccccofeccncossns

1/2

>
*
e
L
E]

Fig. 10 -a Variation d'énergie libre
de formation d'amas de taille n.

-b Concentration & 1'équili-
bre de ces amas.

(e}
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Modéles de cinétique d'amas

Principe
On assimile la solution solide 2 un mélange idéal d'amas, c'est
a dire sans interaction entre amas, L'énergie libre de la solu-
tion solide s'dcrit sous la forme

G =§cn Ac;n - TS mélange (Iv.4-4).
ol n est le nombre d'atomes de soluté dans 1'amas

C, le nombre d'amas de taille n

n
AGy l'énergie libre de formation d'un amas de taille n

L'entropie de mélange correspond aux fagons de répartir les {-cn amas

sur les N sites de 1'unité de volume,

A 1'équilibre , la distribution d'amas E-n est telle que 1'énergie

libre soit minimale

Cn = Nexp -A%T (1v, -2).

Modele classique d'amas

L'énergie libre de formation d'un amas de taille n, AGp comprend
un terme proportionnel au volume de 1'amas : nlg (PTN’ de 1la
figure 8a) toujours négatif si la solution est sursaturée et un
terme correspondant a une énergie de surface, proportionnel & la
surface de 1l'amas, toujours positif.
86 = nlg + n2/3 A¢ (1V.2-49
\'12/3 AGest l'énergie de surface correspondant 2 un mod2le
"capillaire", c'est a dire pour lequel l'amas est sphérique
avec une tension superficielle constante.
T_.’énergie libre de formation AGp et la distribution d'amas
Cn 2 1'équilibre sont représentés sur les figures 40a et b,
SifAg>»0 (cas d'une solution sous-saturée),AG, croit quand
n augmente et 6;1 diminue,
Sifg €0 (solution sursaturée),AGpy croit jusqu'a une valeur
critique correspondant & n = n’, puis diminue et devient
négatif, Cn décroit puis augmente pour n = n’, qui correspond

a un germe critique.

Caractéristiques du germe critique

n® = 2T (T/-8g)°
r¥®= C Zv/Ag , le germe critique est en équilibre avec la

solution solide (~fg = 20/ ) ; c'est un équilibre instable ;
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route fluctuation de taille du germe entraine une baisse
d'énergie libre dw systéme,

ac® = ﬁ;qJ/Agz . L'énergie libre de formation est trés _
sensible aTet éAg. Si Ag augmente, A6 ™ diminue rapidement.
Lorsque C s'éloigne de C:q et s'approche de Cg (fig. 8),Ag
pour CEq a. gmente, donc AG"I diminue, et la solution devient de
plus en plus instable.

E; n'est physiquement réalisable que pour n<:n* et est mini-

mum pour n= n¥,

Cinétique des amas

Si on décrit un état de la solution solide par la distribution

d'amas C(n,t), 1l'évolution de cette distribution est définie par

bca(n 0 _Z {w<n'_,n> Cln',t) - Winopn') C(n,t)} (1v.3-1)
t n'

od W (n—pn') est la probabilité pour un amas de taille n

d'acquérir la taille n' pendant l'unité de temps.

On admet, (modéle stochastique) que W(n'pn) ne dépend que de n'
et de n et non pas de l'histoire q.i a précédé l'arrivée en n',
Le courant de germination est Juy.pn' = W(n—pn') Cln,t) - W(n'—pn)

c(a',t) (1v.3-2),

Approximation classique

On suppose que la variation de taille des amas est prod.ite uni-
quement par l'ajout ou le retrait d'un atome 2 la fois, (Pas de
groupement d'amas) ;

n' = n+4 (IV.3-3)
En supposant que la diffusion & longue distance du soluté vers
1'amas est le processms qui contrdle la vitesse de croissance
de 1'amas

Wnesn+td = 4Wr, D Cy (Iv.3.-4).
oli rp est le rayon de 1'amas de taille n

D le coefficient de diffusion du soluté

Cy la concentration du soluté
I1 n'existe pas de modeéle simple pour définir le taux d'émission
Wn+i-3n. A 1'équilibre on doit cependant avoir

Wnidan Cntd = WoepnsA Cn  (IV.3-5)

Compte tenu de (IV.3-2) et en reportant (IV.3-5) dans (1V,63-2)

on pe t définir
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le flux d'amas passant de la taille n a la taille n+dest

Jn st = - Wn —pnt4a Cn b% Cln,e) (1Iv.3-6).

Comme on suppose que les amas de taille n ne peuvent &tre
obtenus qu'a partir d'amas de taille n-4ouv d'amas de taille

n+4d, il y a conservation du nombre d'amas

dC(n,t) =_ 9 Jnoyntd (1v.3-7).
ot on
d'ol 1'équation de Zeldovitch
den,©) . & Wy aes Cn 2 (C(n,t)) (1v.3-8).
ot on dn C,

Compte tenu de l'expression de E; a2 1'équilibre (équation IV.4-2),
le flux d'amas Jg gnsd (équation IV.3-6) peut s'écrire

Jneyntt = - wn-»n+1[‘% Cln,t) + 28 Gn _.(.“_;_.t_) (1v.3-9)

o n
Le flux d'amas le long de l'axe des n est la somme de deux
termes
- un terme de diffusion proportionnel au gradient de la concen-~
tration d'amas
- et d'un terme d'entrainement par la force )ﬁcn
L'équation (IV.3-8) n'a pas de solution générale. :ggg'solutions

numériques et des solutions particuliéres permettent une discus-

sion qualitative de divers chemins de décomposition,

IV.3-1 Flux de germination stationnaire

On suppose une germination assez lente qui n'épuise pas la

solution solide. (En effet quand n augmente, 6; diminue,

lAg‘diminue,AG*augmente, et la germination s'arréte).

L'état stationnaire implique un flux stationnaire
Jn-sn+4a = Jg Ppour toute valeur de n,

D'aprés la relation (IV.3-6),

d c(n,t)
T . dn (1V.3-10
Jg Wn-sntd Cp

quand n tend vers<, C(n,t) tend vers Cn
quand n tend vers l'infini, E; tend vers l'infini
et C(n,t) / C, tend vers zéro.

On peut intégrer les deux membres de 1'équation (IV.3-40)
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o B %
L S dn ___ (1v.3-m)
Py JS 4 Waesned Cn
oy
4 dn

Js A Wasned Cn
6; a un minimum pour n = n* (fig. 10.b). Une approximation de
(IV.S-ii) est obtenue en développant E;*au voisinage de Cpx

Jg = B Cqa= ZWN exp -OC"  (1V.3-42)
kT
ol 3, la constante de Zeldovitch est définie par

?
z= [T.f‘;. 4 }AG“ pour n = n™ (IV.3-43)
\J 2% kT O n?

Comme le montre la figure 40a, 4/2 représente la largeur de la

barriére de potentiel AG: 3 kT au-dessous de AG ™

Signification physique de Jg

W'E;l représente le nombre de germes qui deviennent surcritiques
par unité de temps.

Parmi ces germes, certains redeviennent sous-critiques par
"migration Brownienne le long de l'axe n", c'est a dire par
émission d'atomes de soluté, La porportion de ceux-ci est conte-
nue dans le facteur (4- 2).

Jg représente donc le nombre de germes critiques qui deviennent

surcritiques par unité de temps, et qui le restent,

Temps d'incubation de la germination stationnaire

On peut le définir approximativement comme le temps nécessaire
2 un amas pour traverser par migration Brownienne la barriére
AGp, c'est & dire pour parcourir sur l'axe des n une distance

de 1'ordre de :a_, au voisinage de n*
3
Cette approximation pour le temps d'incubation donne

T2 4 (1v.3-44)
z2 2w

Germination catastrophique

Si la germination est trés rapide, elle peut s'arréter avant

d'avoir atteint le régime stationnaire. En effet, au voisinage
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de précipités en cours de croissance, la concentration en soluté

est faible et la probabilité de germination tend vers zéro.
Ceci se produit lorsque les précipités sont assez voisins pour
que leurs champs de diffusion se recouvrent suffisamment
(fig.44).

On montre que ceci se produit au bout d'un temps t. qui
s'exprime en fonction du temps d'incubation T (IV.3-44) sui-
vant

- =@
tc o Cyo /s (Iv.3-45)

R4

ou E;ﬁ est la concentration de germes critiques. On n'atteint
donc pas le régime stationnaire si E;l est grand, c'est & dire
si AG¥ est petit c'est & dire d'aprés le paragraphe IV.2, si

la solution est trés sursaturée (]Aglgrand‘. On n'atteint le

régime stationnaire de germination que pour 6GF> 40 2 20 kT,

Utilisation de Jg

a) On a pu vérifier quantitativement la relation (IV,3-42)
Jg = 2N exp —.l%%k dans le cas de la condensation
vapeur . liquide,
La vérification est moins facile pour les démixtions 2
1'état solide., En effet,AG*est proportionnel é¢3/Agz, deux
termes mal connus, Une petite variation sur § entraine une

variation de plusieurs ordres de grandeur sur Jg.

b) Rationalisation semi-quantitative de phénoménes d'importance
pratique
. ‘]S = ZW'E;* est le produit d'un terme Wy peu prés
indépendant du mécanisme de précipitation : cohérent ou
incohérent, homog2ne ou hétérogeéne, et d'un terme
d'équilibre E;l qui est tres sensible & la nature du
germe et qui joue donc un rdle primordial dans la déter-

mination du chemin de décomposition,

La précipitation est souvent d'abord cohérente, car

G cohérent &G incohérent et HCFo 3

et l'énergie de cohérence est porportionnelle au volume,

et donc faible pour les germes de petite taille,
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. La précipitation est souvent hétérogéne, car en formant

le germe sur un défaut cristallin, on diminue 1'énergie
de déformation élastique liée a la présence de ce

défaut. On abaisse ainsi la valeur de AG*.

. Précipitation séquentielle

phase
métastable
(m)
faible
force motrice

Solution solide trés faible
initiale G force motrice

Forte

force motrice

] d)
(gl gran \\\\‘( )v
e

phases
d'équilibre

On observe souvent le trajet (i)ep(m)e—m (e) plutdt
que le trajet(i) —>(e) auquel pourtant correspond une
force motrice bien supérieure,
En effet, si ¢ (m) & G (e)

AGE (i)_a(m)<<AG'?i)"“(e) et on obtient donc la

phase (m),

Le trajet (m) —p(e) se produit ensuite, malgré la trés
faible force motrice, grace 3 une germination hétérogeéne

3 1'interface entre phase (m) et sclution solide.

Modéles multiflux

La définition d'un germe peut nécessiter plus d'un paramétre.
C'est le cas des systémes a plusieurs constituants, par

exemple le soluté et des défauts ponctuels. Cet exemple
s'applique au cas de la précipitation sous irradiation.

"Comme le montre la fig.42, la formation d'un précipité défini
par deux constituants peut se décrire par une trajectoire dans
un espace i 2 dimensions : s = nombre d'atomes de soluté,

d = nombre de défauts ponctuels formant 1'amas,

Dans cet espace, la vitesse d'un amss a deux composantes
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r

Fig. 11 Concentration au voisinage de deux précipités proches 1 et 2.

S
ds
é =0
dd
I - 0
critique Fig. 12 Systéme & deux constituants :
soluté {s) et défauts ponctuels (d).
Formation des précipités.
& d

Fig. 13 Calcul du nombre d'amas
contenant n atomes de soluté {selon
1'approche de la cinétique d'amas).
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ds = -
dr Ps s

dd . -
E Pd d

L'argument de microreversibilité (eq.IV.3-5) se généralise

aisément
o =P, exp -286(s,d) A
8 s ds kT

® =D exp _OAG(s,d) x 4
d 'd dd KT

Sur la figure 42, on a représenté les lignes nodales (lieu
des points ol une des composantes de la vitesse s'annule).
Ces lignes se coupent en un point critique, qui pour les
systémes conservatifs est un col ; le col ainsi mis en
évidence définit un germe critique qui généralise la notion

introduite au §§ IV.2.

1v.5 Extensions récentes des modéles de cinétique d'amas,

1V.5-4 Dans le calcul de Wppp', On a supposé n' = n+4(IV.3-3).
Le modele peut &tre étendu en tenant compte de la '"coagula-
tion. Des amas voisins peuvent a'accocier
ng4+n—sn’' avec n' = a+ng (n,#d
La coagulation est importante dans les régimes de décomposition

rapide, ou les amas trés petits (domc mobiles) sont treés

nombreux,

1V.5-2 Modéle pour8Gp plus réaliste que (IV.2-4) : on utilise le modéle
de la goutte de Fisher qui a le mérite de reproduire le bon
comportement critique des solutions solides, extrapolé a l'in-
térieur de la lacune de miscibilité,
La résolution numérique de 1'équation de Zeldovitch, en tenant
compte de la conservation du soluté permet
- de calculer un C{n,t) en accord qualitatif avec la fig. 7.
_ de retrouver la loi de coalescence figt si on néglige 1la

coagulation, c'est & dire aux temps longs.

Sur la figure-l3, on remarque que

- zux petites tailles, la distribution d'amas se plaque sur
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la distribution attendue pour une solution solide sous-satu-
rée a 1'équilibre (t =oo)

- aux petites tailles avec le temps, en s'applatissant et qui
correspond au phénoméne de coalescence.

- aux tailles intermédiaires, un minimum de C(n), qui corres-
pond 2 la taille critique de la théorie classique de la
germination. Quand t augmente, la solution s'appauvrit,
lag} diminue (8g<o), la taille critique n® augmente de méme

que AG® et C® diminue (cf. IV.2 et fig.40)

A partir de C(n,t) on peut générer une courbe de diffusion
centrale S(k,t) & condition d'inventer" une distribution
spatiale des amas. Un choix possible est une répartition aléa-
toire des amas avec la restriction que deux amas ne peuvent pas
se chevaucher (par définition de 1'amas),

En supposant que tout le soluté qui constitue l'amas a été pris
dans la matrice autour de l'amas, jusqu'ad épuisement de la
matrice, on définit un volume autour de chaque amas, ol la
présence d'un autre amas est exclue, Ainsi peut on recréer, 2
partir de la distribution d'amas C(n,t) une distribution spatiale
de soluté dont S(k,t) doit &tre la transformée de Fourier. On
reproduit ainsi, & partir de distributions C(n,t) calculées
telles que celles de la fig. 4.3, des facteurs de structure
S(k,t) en bon accord qualitatif avec les résultats de la fig., 6.
I1 reste une difficulté pour ce type de description lorsque la
concentration de la solution solide est supérieure a 230%, de
grands amas apparaissent méme dans la solution solide aléatoire
(phénoméne de percolation). Une description en amas d'une telle

solution pose des problémes non encore résolus,

V. Modeéles coopératifs

V.4 Principe
Note: €(D) représente la concentration au point T alors que
C(n) (paragraphe I 3 et suivants) représente la concen-
tration d'amas contenant n atomes.
A tout profil de concentration C(?) dans la solution solide, on
peut associer une énergie libre
Fle@®) = [ a (V.4-9
v
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avec f'= £ + K IVClZ (v.A-2)
f = densité d'énergie libre dans un systéme de concentration
uniforme égale & la concentration locale C
K \VC‘Z est un terme de densité d'énergie de gradient dont
l'origine peut étre interprétée de la maniére suivante
L'énergie potentielle U (x) d'un atome & la position x est le
produit de convolution entre l'interaction potentielle atome-
atome et la concentration

u(x) =[c(x") U(x'-x) dx' (v,4-3).
A une dimension, C(x') peut se développer.

c(x') = clx) + (x'_x>g_§+(x'_x>2 5‘% +

U(x) = c(x) U + bzc (x'-x)2  U(x'-x)dx' (V.4-4).
5){2 2
le terme en DC a disparu car on suppose U centrosymétrique
X

le terme en Q2C est analogue 2 une portée quadratique moyenne

IXZ U(x) dx
Ulx)

L'expression (V.4-4) donne Ux?*‘fi?_q[_
¢ x

Pour obtenir 1'expression (V.4-4), il faut intégrer sur le volume ;

on obtient,pour le dernier terme, par le théoréme de la divergence:

/QVZ c d3r ?(cﬁb d3r - ﬁ (we)2 43¢
v v ¢C

N
¢

2

U e dw

= 23
S

ce qui permet de retrouver 1'expression (Vv.4-2)

- K (g2 a3 avec K=

a%4
(o]

Application & des problémes statiques

L'expression V.4--4 de 1'énergie libre permet de résoudre des
problémes statiques
Un profil d'équilibre rend extremum la valeur de F(C(_?)) , tout
en conservant la masse de soluté, c'est a dire avec

(C—CO) df" = 0, on peut calculer
Z 1'énergie d'une interface cohérente et son épaisseur "chimique"

- les caractéristiques du germe critique,
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Ce calcul est du type variationnel : (D qui minimise F est tel

que

-g—g =0 et f(c‘co> T = 0 (1v.2-4).

I1 est solution de 1'équation d'Euler

of
- 2kK92c = &4 (v.2-2).
J¢c v

Remarque

En thermodynamique classique, K = 0. A l1'équilibre,
-é-f—'-c(=cte =t
aC F's Ta

K est le potentiel chimique généralisé,

i

Application au germe critique

La résolution 2 3 dimensions de l'équation (V,2-2) permet de
construire la figureAd,

Prés du solvus, on obtient un germe qui ressemble au germe
classique (au centre, C = CF;q,; 1'interface est bien défini).
Prés de la spinodale apparait une faible fluctuation treés
étalée, Cette divergence du rayon du germe rend sa probabilité
de formation trés faible, Cependant, on montre qu'au voisinage
de la spinodale, il existe de nombreuses fluctuations de concen-
tration de faible rayon et qui sont instables (on gagne de
1'énergie quand elles croissent). Comme au voisinage de la
spinodale, la barri2re de germination est trés faible (figure45),
ces fluctuations ont une grande probabilité d'apparaitre (bien
que légérement plus énergiques que la fluctuation critique) et
d'entrainer la décomposition de la solution solide,

Aucune singularité n'est donc prévue i la spinodale.
2 P

Application a4 des problémes cinétiques

ey =%
En thermodynamique classique, le flux Jeg _.‘7r
-2 - :

Par analogie, on pose J = - MVa (V.3-4)

~
avec X = 2 £ _ 2k 92C (v.2-2)
~ 5 A%
La conservation du soluté implique
- t
2c = JT - M[V(azf 39 k9] (v.3-2)
ot dz 4 J

dans lequel K est supposé indépendant de C.
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Fig. 14 variation de concentration.
Prés du solvus : forte variation
Timitée dans 1'espace. Prés de la
spinodale : faible variation éten-
due dans 1'espace.

Fig. 15 Rayon du germe critique
et rayon des fluctuations de
composition en fonction de la
température.

Fig. 16 Retour & 1'homogénéité
d'une solution solide sous -
saturée, préparée avec une
modulation de concentration.
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2
Si au cours de l'évolution, C s'écarte beaucoup de Cg,, a £
~ 5 2
est une fonction de C. Sinon c'est une constante - %gg
oc| co
Dans le cas général on a
2 2
a £ _ azf + (C-Co) b3f + (C-Co) baf S (V.3-3).
dc2  pc? PLeE 2 Je
Co

(les termes suivants n'existent pas dans le mod2le de Landau).

Dans la forme linéarisée (%2% et Q4 négligés) 1'équation de
c

dch

diffusion devient

.g_c = M[?.Z_g.i g2 - 2K v"c-’ (v.3-4),
r 4
act iz, i
soit, pour un harmonique de vecteur d'onde k :
dCk - 2{ d2¢ 2]
= - Mk + 2Kk2 1 C (v.3-5)
ot I 9c2 | k
Si Ck = C° exp okt (v.3-6)
Wy = - Mk, D2f 4 ogic2 | (v.3-7)
Loc? : R

On a vérifié le bienfondé des relations (V,3-6) et(V.3-7) en
suivant 1'évolution d'une solution solide sous saturée présen-
tant une modulation de concentration obtenue par évaporations
successives de couches de composition alternée, Cette évolution,
c'est a dire le retour a l'homogénéité, est suivie par diffrac-

tion des rayons X sur la modulation de composition,

Comme le montre la fig.46, la relation V.3-7 est bien vérifiée,

Décomposition d'une solution solide instable

(C>»Cg sur la fig 9a).

On a g_z.%<0. Si k Lk = - ;LK g'_(z:g. » alors wk 0
c

il y a croissance exponentielle de certains harmoniques de c(D.
C'est la théorie de la décomposition spinodale (fig.47).
Selon cette théorie, on a une amplitude d'onde de concentration

- .4 9%k
T

5(k) maximale pour km = kc , avec k¢

T

Limites de la théorie linéaire

- La théorie ne fait pas apparaitre les fluctuations thermiques de
la concentration nécessaires pour initier la décomposition a

partir de C = cte qui est une solution stationnaire de 1'équation
V.3-2.
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2 |
“aet |

&1.

S()

Fig. 17 Variation de 1'amplitude d'onde
de concentration. Elle est
[ maximale pour k = kc V—E.

Fig. 18 Calcul numérique des profils de composition en faisant intervenir
les termes négligés dans la théorie linéaire (systéme Al-Zn)
- a : au centre de la lacune de miscibilité cohérente (35,5% at.In)
- b : au voisinage de la lacure de miscibilité cohérente (20,0% at.Zn).
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On rajoute ces fluctuations & partir d'une source aléatoire
(terme de Langevin).
- Les termes en aigetéaf négligés dans la théorie linéaire,
S¢3  gcd
interviennent pour limiter la croissance des harmoniques
ol s
lorsque Cmax ou Cpjp tendent vers C gq ou C EH. Une solution

numérique de la théorie non linéaire peut &tre calculée

(fig. 18),

Décomposition d'une solution solide métastable

Rien n'empéche de résoudre 1'équation (V,3-2) dans le domaine
métastable c'est a dire pour CS&(\E‘(CS (fig. 9a)

On trouve effectivement que C = T est une solution métastable
et que la forme du profil aux temps longs dépend beaucoup de la

forme de la perturbation introduite pour destabiliser C.

Brogrés récents dans les modéles coopératifs

Définition statistique de la configuration

Modele a gros grains

Au lieu de considérer le degré d'occupation de chaque site, on
définit une concentration moyenne en soluté dans chacun des
petits volumes contenant plusieurs sites que 1'on appelle des
"grains". Il y a un choix arbitraire & faire pour la taille de
ces grains,

Si on interdit les échanges d'atomes entre grains, on peut
définir rigoureusement 1'énergie libre du systéme pour un profil
de concentration C(7) donné. Cette énergie libre a la forme

F{C (?)} = {f'" d3r (cf. V.1.1). C'est une énergie libre "a gros
grains',

L'expression de f dans (V,1-2) est une énergie libre a gros
grains, et dépend donc de la taille choisie pour les grains.

On construit emsuite une probabilité de passage d'une configu-
ration {C} a3 une configuration {C? . Une configuration {C& étant
définie p;r la concentration danchhaque grain, elle ne.péut
évoluer que si deux atomes de nature chimique différente s'échan-
gent entre deux cellules contigies. De tels échanges, assurant
la microréversibilité 2 1'équilibre, et comprenant un terme de

fluctuations thermiques, sont inclus dans le modéle qui fournit
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ainsi une équation d'évolution dans le temps pour la probabi-
1ité d'une configuration f C{ . De l'équation qui gouverne
?1{C déduit celle qui gouverne la concentration dans une

cellule donnée

Qacir) =<_aét_[c(r)f1{C}‘J > (.s-D)

m;( > représente la moyenne sur toutes les configurations
possibles et ?&&F} la probézflité que la concentration ait la
valeur C dans la cellule en r.
De méme la fonction de corrélation de paire g(?) évolue dans le
temps suivant
%_&E(_rl - <3?:_ [(c(r"l’) - ) ey 4+ - 5)&{(;}})(&&—2)
ouf{’y est la probabilité d'une configuration od C vaut
c(ry) en r—i et C(r.—{ + 1) enri +T.
Le facteur de structure S(k) est la transformée de Fourier
de g(r). Son évolution dans le temps peut donc &tre calculée
a partir de V.4-2.
Le calcul complet a été fait en utilisant une expression de
1'énergie libre représentant bien le comportement critique du
modéle d'Ising. Les résultats reportés sur les fig., 19 et 20
sont en accord remarquable avec les simulations rapportées au
§§ II. On note en particulier que
_ 1a théorie linéaire (§§ V,3-3) n'est jamais une bonne
approximation,
- le vecteur d'onde du maximum d'intensité diffusé décroit
en module comme t-0.2
- quand C_,Cg les courbes s(k,t) ne se croisent plus mais se
plaquent sur une enveloppe commune,
Enfin une forme universelle de S%, S(k,t) a été proposée

au voisinage du point critique.

Coalescence

s

La coalescence est 1l'étape finale de la cdémixtion : les petits précipi-

tés se redisolvent au profit des gros précipités.

Principe

La force motrice est la différence de potentiel chimique entre

un précipité sphérique de rayon r et un précipité infiniment
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T= 80 ‘

1
0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2 1,4 q

Fig. 19 Fonction de structure calculée par Langer pour plysieurs valeurs de

temps réduit :

a : au centre de la lacune de miscibilité

b : sur la spinodale classique

c et d : évolution en fonction du temps de la probabilité de distribution.

\
\
\
\
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grand (rayon infini), Cette différence est donnée par la formle

de Gibbs-Thomson :

- feo)=
I.Le(r) IyLa_ao)

ot " est 1'énergie d'interface et fL le volume atomique du soluté,

2T (VI.1-1)
T

Le potentiel chimique est d'autant plus grand que le précipité
est petit. Les atomes de soluté diffusent des petits précipités

vers les gros,

La_cinétique de grossissement des précipités peut prendre des
formes différentes selon le processus contrdlant la vitesse

-~ vitesse contrdlée par la diffusion

:: = - 4TeD (C'y -C)  (VI.1-2)

ol C} est la concentration au voisinage du précipité et C la

concentration 3 1'infini, D étant le coefficient de diffusion

du soluté,
- vitesse contrdlée par réaction d'interface

-g—‘;— = - 412 K (Cp - C'y)  (VI.1-3)

ot K est la vitesse de réaction et C; la concentration a 1'équi-
libre au voisinage du précipité. Des réactions d'ordre supérieur
2 1 peuvent &tre utilisées a la place de VI, 1-3.

En régime statiomnnaire C', doit &tre le méme dans les expressions

(VI.1-2) et VI.1-3)

An = 4pr2 KD (¢ - Cp) (VI.1-4)
dt Kr+D
De (VI,1-1) on déduit

C. = C.. exp 280.c_,(1 + 200 (¥I1.1-5)
¥ o &XP TkpT = =0 thkyT L.1-5
d'ou, avec (VI,1-4)

dn - _4Wr2KD 2600~ [_1 __ 1.7 (vi.1-6)
dt Kr+D k, T r r |

B
gA _Coo (VI.1-7)
kg T C - Coo

c

84

avec le rayon critique r. =

D'aprés (VI,1-6), les précipités plus grand; que la taille
critique (r > r.) vont croitre tandis que les autres vont
décroitre. Cependant, le rayon critique croit quand la sursatu-

ration C - Ceo décrolt. Les précipités surcritiques deviennent
£ oo
alors sous-critiques. Le systéme biphasé évolue donc vers un état
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Fig. 20 Comparaison des résultats de simulation de Monte Carlo
(points) et des calculs de Langer.
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20 b

10 ¢

sec1/3

Fig. 21 Demi-longueur moyenne des particules .4

en fonction de
at. Al.

Fig.22 Distributions expérimentales et théoriques (
tailles des particules ¥’ dans Ni-Al & 13,5% at.

tl/3 pour Ni-A1 & 13,5%

0,2 1

1,8
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ol il y a des précipités de plus en plus gros mais de moins en

moins nombreux,

V1.2 Théorie de Wagner, Lifschitz, Slyozov

Pour calculer 1'évolution dans le temps de la densité de préci-~
pités et de leurs caractéristiques, on cherche la fonction de
distribution des rayons des précipités au temps t. Soit f(r,t)
la fraction des précipités de rayon compris entre r et r + dr

au temps ¢,

2.2 (£2r)=o (VI.2-1)
ot  or ot
On exprime ainsi la continuité : on ne crée pas d'amas, et on

néglige 1'émission aléatoire A partir d'un amas (contrairement

4 ce qui est pris en compte dans 1'équation de Zeldovitch),

_bét_ [v(:) + cle) (1 - v(t))} =0 (V1.2-2)

On exprime la conservation du soluté : V(t) = le soluté dans le

volume des précipités : c(t) (1- \ (t))= le soluté en solution solide
o3

y(t) = 4T / r3 f(r,t) dr (VI.2-3)
Jo )
définit le volume total des précipités.

L'ensemble de ces trois équations a une solution stationnaire

de la forme :

= N(t) X (VI.2-4)
Bre) = 5 g( )

ol N(t) est la densité de précipités, T leur rayon moyen et g est
une fonction représentant la forme de 1'histogramme des tailles
réduites,

Le tableau III montre 1'évolution dans le temps de différentes
fonctions (densité du nombre de précipité E%E%, rayon moyen r(t)
rayon critique rc(t), rayon maximal ry, raygnole plus probable ?,
forme de la distribution de taille quand r .30, supersaturation

C - Ceysuivant que la vitesse est contrblée par la diffusion
OQ'>> D) ou qu'elle est contrdlée par une réaction d'interface

(kr (D).

VI.3 Vérifications expérimentales

Pour certains systémes, la vérification expérimentale est satis-

faisante




Ke2?D Kr &&D
* 3
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rayor moyen 7= 8§ Dy VJ' Co ﬂl/g _g_( Ky v Cuwo k]'k'
9 &T ;] AT
e b4 - g =

rayen eritique r. ) =F () 3((,) L F(E)

rayon maximal "M =‘1,'.’>'F 2 r, 3(()

raqon fe plus ProbabPe ?:1’1 357 r.

forme de diskribulbion odle bai e 2 0 05 4 45 A

- " e
quend r—0 ~ (r/7) X Jre a5 4 45 2 3"?-'
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s C.c -(3¥ VCwo ,1.1/3 [ 48l , 1
Su#satUration (ﬁT)l'D & AT K &

¥ ﬁ eay fa frackion de wolume de Préu'fn'hf

Tableau III

prédictions de la théorie de Wagner-Lifshitz-Slyozov.
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Dans un alliage Ni-Al, la taille moyenne des particules ¥' suit
une loi en t!/3 (fig.29) et ces particules ont une distribution
de taille proche de la théorie (fig, 22).

Dans un alliage Ni-Si (fig., 23) la fraction en poids de Si
(inverse de la taille moyenne) suit une loi en t1/3.

L'accord expérience-théorie n'est pas toujours aussi bon.

Lorsque la diffusion contr8le la vitesse,

reetl/3, Neet™l, (T-cudoct”

1/3
La mesure simultanée de r(t) et de (C-Coo ) permet de déduire
la valeur @ de 1'énergie d'interface. Dans le cas d'une inter-

face cohérente 37 Uﬁ on obtient 15 ergs/em?,

Longueur caractéristique dans une solution au cours de la démixtion

a) Les simulations ainsi que la théorie moderne de la décompo-
sition spinodale montrent que la longueur d'onde maximale
évolue avec le temps en t 0,2,

b) Les simulations ainsi que la théorie de Wagner, Lifschitz,
Slyozov, montrent que la taille des amas augmente avec le
temps en t 0,33,

I1 semble donc qu'il y ait deux longueurs caractéristiques
. l'une est la taille des amas (en t0.33)

. 1'autre est liée a la position relative des amas et contri-

bue a la valeur de J\max qui croit en t0.22,

Conclusion

Du point de vue théorique, on ne s'attend pas a une disconti-
nuité du comportement des solutions solides au passage de la
courbe spinodale, courbe dont la position dans le diagramme des
phases dépend du modéle d'énergie libre choisie,

Il n'en reste pas moins vrai que la cinétique de démixtion est de
plus en plus rapide au fur et 2 mesure qu'on penétre dans la
lacune de miscibilité, 1'accélération pouvant &tre trés violente
au voisinage du solvus

la transition entre régime de décomposition lente (germination -
croissance) et régime de décomposition rapide (décomposition
spinodale) peut alors sembler assez brusque, et ceci est sans
doute d'autant plus vrai que les interactions entre espéces sont
3 grande portée (interactions élastiques par exemple), Ces inter-

actions élastiques jouent un grand rdle en minéralogie.
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Si poids %
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Fig. 23 Fraction pondérale de Si en solution dans Ni-Si.
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LES EXSOLUTIONS DANS LES MINERAUX

Christian WILLAIME

Introduction

Les théories de la démixtion des solutions sclides dont le chapitre
précédent donne un apergu, ont été élaborées pour interpréter les
phénoménes de démixtion observés dans les verres ou dans les
alliages, Des phénoménes analogues se produisent dans les minéraux :
on parle alors d'exsolution. La structure d'un minéral est souvent
formée de nombreux types d'atomes, etl' exsolution consiste en une
ségrégation entre deux espéces atomicues, les autres atomes de la
structure conservant leur position au cours ¢e la transformation.
I1 vy a donc une charpente stable au milieu de laquelle diffusent
deux espéces ionigues, Cette situation différe de celle traitée
dans les théories de l'exsolution pour lesquelles on envisage la
présence de seulement deux types d'atomes. Ces théories, exposées
précédemment, sont cependant appliquées aux minéraux, aucune
approche particuliére n'avant été effectuée pour ces matériaux,
L'objet de ce chapitre est de développer quelaques aspects parti-
culiers de l'exsolution dans les minéraux, et de montrer comment
1'étude des minéraux exsolvés peut apporter des informations sur

les conditions qui ont présidé a leur formation, c'est I dire
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fournir des éléments de l'histoire des roches qui les contiennent.

Des exsolutions ont été observées dans de nombreux minéraux, et
surtout dans les silicates, Les différents aspects de 1'exsolution
gqui vont &tre développés dans les paragraphes suivants seront
illustrés par l'exemple des feldspaths, et en particulier des
feldspaths alcalins dans lesquels les exsolutions fréquentes, ont
été beaucoup étudiées.

Le terme méme d'exsolution, de méme que celui de démixtion, indique
que les phases en présence ont été obtenues 2 partir d'une solu-
tion (solide, dans le cas qui nous intéresse . Souvent, les
minéraux n'évoluent pas en systéme fermé, et la présence de deux
phases minérales peut avoir une autre origine que 1l'exsolution.

Un paragraphe sera consacré a ce sujet, afin d'éviter des généra-

lisations excessives.

Les feldspaths
Les feldspaths sont des aluminosilicates de formule générale MT,0g.

Les cations M(K, Na, Ca ... Ba, RbJ sont situés dans les cavités
d'une charpente tridimentionnelle de tétraddres TO4 dont les centres
T sont occupés par Si ou Al,

Les feldspaths les plus importants sont ceux contenant K, Na et Ca,

A haute température (3>800°C), il y a solution solide homogéne

entre le pdle potassique et le pdle sodique (feldspaths alcalins)

d'une part, et entre le pdle sodigue et le pdle calcique (plagio-
clases) d'autre part (fig. 1). Lors du refroidissement, des
domaines d'immiscibilité apparaissent

- dans les feldspaths alcalins, il y a formation de "perthites",
alternance de lamelles riches en sodium et de lamelles riches
en potassium ; suivant la largeur des lamelles d'exsolution, on
parle de macroperthites, visibles & 1'oeil, de microperthites,
visibles au microscope, ou de cryptoperthites, détectables par
diffraction des rayons X ou par microscopie électronique.

- dans les plagioclases, il y a trois zones d'immiscibilité : les
péristérites (riches en Na}, les labradoritss (ou intercrois-
sance de Bgggild) et les bytownites (ou intercroissance de
Huttenlocher).

L'exsolution, qui fait 1'objet de ce chapitre, n'est cependant
pas la seule transformation qui affecte le feldspath lors de son

refroidissement.



Composition ParamGlres

Oc  Ab  An a(A) b(A) c(A) () p<3> T Référence
Sanidine synthétique 100 0 0 8,603 13,021 7,178 90 116,01 90 [21]
Or thoe lase 91 7 2 8,562 12,996 7,193 90 116,01 90 [22)
Microcline maximum o0 o o 8,589 12,963 7,223 90,62 115,95 87,73 [21]
Albite BT, 2 98 0 8,135 12,788 7,154 94,23 116,52 87,72 [22]
Anorthite 0o 7 93 8,179 12,873 14,180 93,21 115,97 91,11 [23]

N.B. Le contenu de la maille élémentaire de ['anorthite est double de celui de la maille d'albite

(paramttre ¢ double),
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TABLEAU I - Paramétres réticulaires de quelques feldspaths.




Feldspaths alcalins

A haute température, les ions Al et S5i sont désordonnés, chaque
site T ayant une composition statistique 0,25 Al +~ 0,75 Si.

La symétrie de la maille est monoclinique., Les termes extrémes

de la solution solide sont la sanidine, K Al 5i; 0g et 1'albite
H.T, Na Al Sij 0.

Lors du refroidissement, il y mise en ordre des ions Al et Si

La structure stable de basse température est ordonnée et de
symétrie triclinique, Un site T a la composition Al, les trois
autres la composition Si, Les termes extrémes sont le micro-
cline, K Al Si3 Og et 1'albite B.T., Na Al 5i4 08. Les vitesses
de diffusion de Al et Si étant faibles, cette mise en ordre

est trés lente, Si 1'abaissement de température est rapide, la
mise en ordre s'effectue partiellement (on parle alors de
microcline ou d'albite intermédiaires’, ou pas du tout,

Les sites T constituent deux familles de sites cristallographi-
quement distincts (appelés sites T et Tp). La mise en ordre

peut s'effectuer de manieére différente sur les deux types de site.
La composition des sites Ty peut &tre Si tandis que celle des
sites Ty est 0,5 Al + 0,5 Si. Cette mise en ordre partielle
conserverait la symétrie monoclinique du feldspath potassique
auquel Smith et Mac Kenzie [13 réservent alors le nom d'orthoclase.
Dans 1'état désordonné a basse température (consécutif i une
trempe), le feldspath potassique reste monoclinique (sanidine),
tandis que la structure du feldspath sodique se déforme et prend
la symétrie triclinigue.

Le tableau 1 donne, a titre indicatif, les paramétres réticu-
laires de plusieurs feldspaths dont la composition est conven-
tionnellement indiquée par le pourcentage en ions K, Na, Ca avec
la notation Or (pour orthoclase ou orthose ayant ici la signifi-
cation de feldspath purement potassique), Ab (pour albite),

An (pour anorthite, pdle calcique des feldspaths)., On remarque
que les angles o et 3 cdes feldspaths triclinicues sont treés
voisins de 90° : leur maille est donc pseudo-monoclinique, ren-
dant possible un maclage facile par pseudo-symétrie. Si 1'élément
de macle est le plan (010) (miroir <dans un feldspath monoclinicue)

la macle est appelée macle de 1'albite : si 1'élément de macle
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KAISi; Og

/
PERISTERITE LABRADORITE BYTOWNITE

NaA/S/'3 08 CaA/25/'208

Fig. 1 Diagramme d'équilibre des feldspaths. Zones de
composition présentant des exsolutions.

Fig. 2 Différents types d'interface.
- a : interface cohérente sans déformation.
- b :interface cohérente avec déformation en volume.
- b': interface cohérente avec déformation en surface.
- ¢ : interface semi-cohérente.
- d : interface incohérente.
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est 1'axe [OlO] (axe binaire du cristal monoclinique), c'est
la macle du péricline, (Les feldspaths présentent de nombreux
autres types de macle qui n'interviennent pas dans 1'interpré-
tation des exsolutions observées).

Le tableau fait également apparaitre une variation notable de
certains paramétres (surtout a), entre les pdles sodique et
potassique. Cette différence permet d'observer le dédoublement
de certaines taches de diffraction dans le cas d'un reldspath
exsolvé, La variation des paramétres avec la composition a éteé
étalonnée et est utilisée pour déterminer la teéneur en K et XNa

d'un feldspath non exsolvé.

Plagioclases

La structure des plagioclases présente unevariété et une comp-
lexité plus importante que celle des feldspaths alcalins,
Retenons simplement que les plagioclases sont tricliniques,
pseudo-monocliniques, et donc susceptibles de présenter des
macles de type albite et péricline. Remarquons par ailleurs que
lorsque l'on passe du pdle albite au pdle anorthite, un atome
de sodium est remplacé par un atome de calcium et cue, simulta-
nément, un atome de silicium est remplacé par un atome d'alu-
minium, Les exsolutions dans les plagioclases impliquent donc,
non seulement la diffusion et la ségrégation d'atomes Na et Ca,
mais aussi celles d'atomes de Al et Si qui diffusent plus

lentement,

Exsolution homogéne ou hétérogeéne

L'exsolution consiste en une ségrégation entre domaines qui
peuvent avoir des structures atomiques pratiquement identiques
ou qui, au contraire, peuvent &tre de structures différentes.
Dans le premier cas, a partir d'un cristal homogeéne, on obtient
deux types de domaines qui différent seulement légérement en
composition et en dimension de maille. Les domaines se forment
par diffusion d'atomes ou de groupes d'atomes sans modification
importante de la structure. On a alors une exsolution homogéne.
Si les domaines ont des structures différentes, il y a néces-
sairement nucléation hétérogéne d'une nouvelle phase au sein

de la matrice.

Il peut y avoir nucléation hétérogéne méme lorsque les domaines
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exsolvés ont des structures presque identiques ; la nucléation

se produit alors & partir de défauts du réseau de la matrice.

Exsolution cohérente ou incohérente

Nature de l'interface entre les phases exsolvées

Si les deux phases exsolvées ont des structures identiques ou
voisines, l'interface correspond a l'orientation cristallogra-
phique qui donne la meilleure coincidence réticulaire. Si les
structures des deux phases sont trés différentes, il se peut
qu'aucune orientation cristallographique ne donne une bonne
coincidence entre les deux réseaux, Plusieurs situations peuvent

done E&tre envisagées,

a) Les deux phases ont des structures voisines, et les mémes
dimensiong réticulaires parallélement a un plan (fig. 2al),
L'interface, paralléle & ce plan, ne nécessite aucun ajuste-

ment élastique, L'interface est cohérente,.

b) Les deux phases ont des structures semblables, et des dimen-
sions réticulaires voisines parallélement 3 un plan (fia, 2b:,
Une interface cohérente peut &tre obtenue par ajustement

élastique suivant les deux schémas suivants

~ Une déformation élastique, homogéne sur tout le volume de
chaque phase, conduit 3 un accolement cohdrent (figz. 2b),
Il est & noter que, dans ce cas, il y a également déforma-
tion de la maille perpendiculairement au plan d'accolement,
donc une variation du paramétre dans cette direction, Cette
situation n'est concevable que pour une faible épaisseur des
domaines d'exsolution (quelques dizaines de mailles) perpen-
diculairement a4 l'interface., Un accolement de ce type existe
dans les cryptoperthites, L'épaisseur des lamelles est de
l'ordre de quelques centaines d'angstrBms, et il a ¢té
montré que les deuw réseaux sont déformés : la mesure des
parametres ne permet done pas de déterminer la composition
du feldspath dang chaque type de lamelle, Cette composition
peut &tre déterminde en évaluant |'éneryie Clastique lide

3 la déformation de la maille du résenu (Tullis, 2] 1.
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- Une déformation élastinue permet d'adapter les deux réseaux
qui conservent cependant des paramétres différents (fig., 2b'),
Cette situation n'est concevable que pour une extension
limitée de l'accolement entre les deux phases, cette ex-
tension dtant d'autant plus faible que la différence de

paramétres eantre les deux phases est plus importante,

¢) Si, dans le cas de deux phases a structure et dimensions de
maille voisines, l'extension de l'interface est importante ou
1a différence entre les paramétres grande, un ajustement
élastique requiert une énergie importante. L'ajustement se
fait a un moindre colit énergétique au moyen d'un réseau de
dislocations (dislocations d'interface ; "misfit dislocations™)

(fig., 2¢). L'interfzce est alors semi-cchérente.

d) Enfin, deux phases n'ayant aucune relation reticulaire ont une inter-
face incohérente (fig. 2d). Lorsque l'exsolution ne concerne
que deux espéces ioniques de la structure et que la méme
charpente est conservée pour les deux phases exsolvées, cette
charpente commune impose la cohérence le long de 1'interface,
Une incohérence partielle peut se produire ultérieurement
au cours de la croissance pour réduire les contraintes

élastiques dues aux différences de paramétres réticulaires.

Enercie d'interface, Energie de déformation

L'exsolution n'est possible qu'a condition de surmonter la
barrigre d'énergie libre liée a la présence de 1'interface, Deux
termes doivent &tre considérés : 1'énergie d'interface et

1'énergie due 2 la déformation du réseau.

a) Energie d'interface ¥s

L'sqergie d'interface est liée 2 l'environnement atomique de

chacun des atomes situés & proximité de 1'interface. Lors de
1'exsolution entre phases vitreuses, 1l'énergie d'interface.ES
est isotrope, Dans un cristal, les liaisons atomigues ont une
répartition anisotrope ; 1'énergie d'interface est donc aussi
anisotrope., De plus, 55 dépend de la bonne coIncidence entre

les plans des deux réseaux (et peut donc varier avec l'crien-
tation de 1'interface). Pour un type de structure donné, XS

dépend de la nature de l'interface

?SS cohérent & \6; semi-cohérent < Xs incohérent
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Remaraue : Dans le cas d'exsolution dans les silicates,
1'édifice des tétrazdres Si0; est le méme de part et
d'autre de 1'interface. L'énergie d'interface est unique-
ment due i la ségrégation des cations qui sont des

voisins éloignés. L'énergie d'interface est alors faible et

son anisotropie négligeable.

Energie de déformation EIL

Lorsque les deux phases ont les mémes dimensions réticu-
laires parall2lement i l'interface, celle-ci est cohérente
sans aucune déformation du réseau (fig. 2a).

Dans ce cas, BD = 0,

L'interface cohérente obtenue par déformation élastique
(fig. 2b et b') nécessite une énergie proportionnelle au
carré de la différence de paramétres Aa entre les deux

réseaux : ED o (Ba/a)?

Remargue : Pour le type d'interface cohérente décrite
dans la figure 1b, la déformation s'étend & l'ensemble
du volume des deux phases. L'énergie de déformation par
unité de volume est donc de la forme

WD = k (Aa//a>2
et 1l'énergie de déformation par unité de surface le long
de 1'interface est

313 = ke (Aaja)2, si e est 1'dpaisseur moyenne des
domaines exsolvés,
Le modéle d'interface cohérente de la figure 2b n'est
donc énergétiquement possible que pour des lamelles
d'exsolution de faible épaisseur.
Dans le cas d'une interface semi-cohérente, 1'énergie de
déformation correspond 2 1'énergie du réseau de disloca-
tions situé dans la paroi., L'énergie de déformation est
proportionnelle 2 la différence des paramétres entre les
deux réseaux.

b Do(Aa/a
On remarque donc cue, pour une différence de paramétres
donnée, 1'énergie de déformation est minimale si la
différence de paramdtres est compensce en partie par un
réseau de dislocations, et en partie par déformation

élastigue,.
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c¢) Anisotropie de 1l'énergie de déformation

L'énergie de déformation‘ED est une fonction croissante de la
différence de paramétres entre les réseaux, qu'ils soient
cohérents ou semi-cohérents, Pour deux phases de structure
voisine, on congoit que la différence de paramétres, donc
1'énergie de déformation, dépende de l'orientation de 1'inter-
face, et ceci particulidrement pour les réseaux de faible degré
de symétrie. On doit donc s'attendre i des orientations pré-
férentielles pour les interfaces entre phases exsolvées,
Plusieurs approches ont été proposées pour déterminer ces

orientations préférentielles.

- L'une, purement géométrique, est basée sur la théorie du
réseau 0 de Bollmann {3,&] qui consiste a rechercher le plan
de meilleure coTncidence entre les deux réseaux, identiques
l'un par rapport & l'autre. Dans le modzle de la paroi de
phase optimale, Bollmann E&] étend la théorie du réseau O au
cas de deux réseaux de paramétres légeérement différents,
Bollmann calcule l'orientation la plus favorable pour un
accolement semi-cohérent (avec double réseau de dislocations)
entre les deux réseaux,

1

- Une autre approche généralisée de celle de Cahn [54 (Willaime
et Brown, 56,73)consiste a4 calculer 1'énergie de déformation
3 p dans 1l'hypothése d'une interface cohérente (fig. 2b}
et a déterminer l'orientation pour laquelle KD est minimale,
Ce calcul fait intervenir non seulement les paramétres réti-
culaires des deux réseaux, mais également les coefficients
élastiques du matériau, On ne détermine pas le plan de
déformation minimale mais le plan d'énergie de déformation
minimale. En fait, ces plans sont trés voisins lorsque le
matériau est presque élastiquement isotrope, et lorsque les
coefficients principaux du tenseur des déformations sont

trés différents.

Remarque : Le calcul de Bollmann et Nissen fé] suppose un
cdouble réseau de dislocations d'interface, le calcul de
Willaime et Brown :73 suppose un accolement cohérent,
L'un comme 1'autre ne sont que des approximations de la

situation réelle et, & la prise en compte de 1l'anisotropie
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élastique prés, conduisent aux mémes résultats pour le
calcul de l'orientation de l'interface. Ils ne sont donc
pas caractéristiques d'un tvpe d'interface ou d'un autre,

encore moins d'un régime d'exsolution ou d'un autre.

Connaissant les paramétres réticulaires non déformés des deux
phases exsolvées, il est facile de calculer la déformation qui
permet de passer d'un réseau a l'autre, et de construire
1'ellipsofde de déformation correspondant, d'axes principaux
1+€1,1+€2, 1 +&3 (ou &y ,€7, ety sont les déformations
principales). Le plan d'accolement des deux phases correspond
au plan de déformation minimale. Deux cas peuvent se présenter
- les coefficients principaux du tenseur des déformations sont
tous de méme signe, par exemple £{> E»D> €3 2 0. Le plan
de déformation minimale est celui qui contient les deux plus

petits coefficients, 52 et &3. (fig, 3a).

- un coefficient principal du tenseur des déformations est du
signe opposé & celui des deux autres, par exemple €1 & ,>0>€&;5.
Il y a deux plans de déformation minimale symétricques par
rapport au plan &],&2 et contenant une direction de déformation
nulle. (fig. 3b).

Les perthites classiques correspondent au premier cas : les

lamelles d'exsolution ont une seule orientation, parallile a

(ZOI). L'orientation calculée,soit par 1'approche de Bollmann {8},

soit par celle de Willaime et Brown, est en trés bon accord avec

les observations. Il est a noter que pour ces deux calculs, les
paramétres réticulaires utilisés sont d'une part ceux d'un
feldspath potassique monoclinique, et d'autre part ceux d'un
feldspath sodique "monoclinisé'", c'est a dire correspondant 2 la
maille moyenne d'un feldspath triclinique maclé périodiquement,

C'est en effet sous cette forme que se présentent les cryptoperthites

(planche la) ; c'est aussi entre deux phases de symétrie monocli-

nique que s'effectue l'exsolution a haute température.

Dans le cas de plagioclases, le calcul montre que la déformation

est minimale pour deux directions d'accolement., Des exsolutions

ont en effet été observées avec deux orientations simultandes

:par exemple, les orientations (302) et (031} pour les bytownites

(Nissen, 1972} o],
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Diagramme de phase pour une solution solide avec exsolution cohérente

Solvus et spinodale cohérents

Soit G(C) l'énergie libre "incohérente" d'un domaine de composi-

tion C., Une exsolution cohérente nécessite une énergie élastique
=4 wm

qui augmente ainsi 1'énergie libre du systéme. Soit G(C,C)

""cohérente" d'un domaine de composition C.

1'énergie libre
8, =c(c) + k (c -T2 (1
ott k (C-T)2 représente 1'énergie élastique de cohérence pour un
domaine de composition C lorsque la composition moyenne est T.
Cette expression est valable si on suppose que les constantes
élastiques ne varient pas dans le domaine de composition consi-
déré et que les parametres réticulaires sont des fonctions
linéaires de la concentration,
On peut donc construire la courbe EYC,E) en fonction de celle de
G(C) (voir figure 9 du chapitre précédent), Pour C = C,
E(C;E) = g(C), les courbes sont tangentes,
A partir de la courbe G, on a pu construire le solvus {(lieu des
points de contact avec une droite doublement tangente a la courbe,
en fonction de T) et la spinodale (lieu des points d'inflexion de
la courbe, en fonction de T) (voir figure 8, chapitre précédent).
Les courbes d'énergie libre incohérente G et d'énergie libre
cohérente‘E ayant des allures voisines, on peut définir sur cette
derniére des points de tangence double et des points d'inflexion.
On peut alors &tre tenté de construire a partir de ces points
un solvus cohérent et une spinodale cohérente.
11 faut cependant remarquer que la courbe ?; est définie pour une
composition moyenne c particuliére., A une autre composition
moyenne E', correspond une autre courbe E'.
L'ensemble des courbes E a cependant des propriétés intéressantes
- lieu des points de tangence double (en fonction de ).
La condition pour qu'une droite soit doublement tangente a
E?C,E) en Cj et Cy s'écrit (en exprimant que 1'ordonnée 2
l'origine est la méme) : -

~d @ lod -
G(cy,C) - C1 bb_cc = G(Cp,C) - C» Dg

(2)

~ P, -
En remplacant G(C;,C) par G(Cy) + k(Cy- )2 (équation 1),
on obtient une condition qui ne dépend pas de T : les points de
tangence double correspondent aux compositions C; et Cys quelle

que soit la composition moyenne C.
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_ lieu des points d'inflexion (en fonction de C),
N2
Ces points d'inflexion correspondent i 2 G =g
N2
¢ C

En reportant dans (1) on obtient

g§§7§ =2k = 0 qui ne dépend pas de .
En conclusion, & une température T donnée, les points de double
tangence a g et les points d'inflexion de E sont indépendants
de la composition moyenne C. (fig, 4a). On peut donc construire
un solvus cohérent et une spinodale cohérente. (fig., 4b) indé-
pendants de la composition moyenne E, lorsque les hypotheses

simplificatrices, ayant permis d'écrire l'expression (1) sont

réalisées.

Application ! détermination du solvus cohérent

Rebin rlQ},puis, de manieére plus rigoureuse. Tullis et Yund :11:
calculent 1'énergie de déformation élastique résultant d'un
accolement cohérent dans le cas d'exsolution dans des cristiux
monocliniques ou de degré de symétrie supérieur.

I1s appliquent en particulier ce caleul au cas des exsolutions
dans les feldspaths alcalins., Ce calcul est analogue a celuil
effectué par Willaime et Brown EZ}. Cependant, outre l'orienta-
tion des lamelles d'exsolution, Robin :ui, et Tullis et Yund tly,
en déduisent la position du solvus cohérent et de la spinodale
cohérente 2 partir d'une courbe expérimentale du solvus inco-
hérent. (fig, 5). Le maximum du solvus incohérent sous une pres-
sion de 1 bar étant voisin de 640°C, le calcul donne des valeurs
comprises entre 555°C et 580°C pour le maximum du solvus cohérent,
selon les constantes élastiques et la méthode utilisées (Robin

ou Tullis et Y.nd), 2 comparer a la valeur mesurée de 570°C.
L'accord est moins bon lorsque l'on considére la forme des

courbes calculées et de la courbe expérimentale.

Sicnification des différentes zones d- diagramme de phase

Par analogie avec ce qui a été montré dans le cas d'exsoluticn
sans énergie de cohérence (paragraphe III du chapitre précédent),
1a zone sit ée a 1'intérieur de la spinodale cohérente correspond
% un état instable pour une solution solide donnant lieu a une
exsolution cohérente (régime de décomposition spinodale), tandis

que la zone située entre le solvus cohérent et la spinodale



Fig 4a

Energic libre d'une solution solide.
Trait plein : sans énergie de cohérence

Trait tireté : avec énergie de cohérence et composition moyenne C,
Trait pointillé : avec énergie de colidrence et composition moyenune Co

S,

~4
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Solvus incohérent

Fig. 4b Positions relatives des
| solvus cohérent et incohérent
et de la spincdale cohérente.

} Solvus \cohérent
|
2
¢ |
I} N
7 I %Spi\nodale\cohérente
|
1}
! | [
%
I
5

<3

700°C

solvus incohérent

600

500

400

Fig. 5 Feldspaths alcalins ‘d'aprés Tullis et Yund,l1}
Solvus incohérent ‘Thompson et Waldbaum, 28)
Solvus cohérent expérimental (Siplina et Yund, 25
a,a' : solvus cohérents calculés nar Robin, 10
b,b' : solvus conérents calcules par Tullis et Yund.li.
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ohérente correspond a un état métastable (régime de nucléation
homogeéne),
Entre les deux solvus, cohérent et incohérent, il peut v avoir
exsolution par nucléation hétérogén: : un précipité incohérent
peut se former au voisinage d'une imperfection du réseau,
permettant ainsi un relachement de tension élastique locale,
Une solution solide de composition C (fig.4b) resterait homogéne
au dessus du solvus incohérent, pourrait s'exsolver par nuclé-

ation hétérogéne au dessous du solvus incohérent, par nucléation

homogéne au-dessous du solvus cohérent, et par décomposition

spinodale au dessous de la spinodale cohérente, La connaissance
du régime selon lequel une exsolution s'est formée pourrait
donc donner des indications sur la température de la colution

solide lors de l'exsolution.

Essais de détermination du régime d'exsolution

Les perthites existent & toutes les échelles ; les lamelles
peuvent Etre centimétriques, ou inférieures au micrométre, Ces
derniéres seules nous intéressent pour 1'étude des premicrs
stades du phénoméne d'exsolution, La méthode privilégiée pour

cette étude est la microscopie électronique.

Examen des taches de diffraction

Nous avons vu (chapitre précédent III.1), que le régime de
décomposition spinodale correspond & des fluctuations de compo-
sition de faible amplitude réparties sur 1l'ensemble du criscal,
tandis que le régime de nucléation correspond & des fluctua-
tions importantes de composition.

Au régime de nucléation correspondent, dés le début de 1'exso-
lution, des domaines de composition trés différente (N7 et Np
fig. A) donc de paramétres différents ; il y a deux réseaux

qui donnent lieu a des taches de diffraction dédoublées. Si
1'accolement des domaines est cohérent, les taches de diffraction
sont reliées par des trainées dues & la variation continue des
paramétres au voisinage de 1'interface. Au régime de décomposi-
tion spinodale correspond, au tout début de 1'exsolution un
réseau unique avec une faible modulation de la composition

(entre Dy et Dy fig. (), donnant lieu i des taches de diffraction

uniques avec stries perpendiculaires % la direction de modulation.
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Fig. 6 Energie libre d'une solution solide
S et S' : points spinodaux
entre S et S' : une solution de composition D tend & s'exsolver en Dl+D2

en dehors de S et S' : une solution solide de composition N tend 2
s'exsolver en N1+N2

E1 et E2 représentent les compositions d‘équilibre des phases exsolvées.
T A

To

N

Log ¢t

Fig. 7 Courbe limite pour un certain taux de transformation en fonction de
la température T et du temps t.
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Lorsque 1'exsolution se poursuit, et quel que soit le régime
qui l'a initiée, 1'équilibre s'établit pour des compositions
trés différentes (E] et Ep fig. 6). On obtient alors deux
taches de diffraction (reliées par une trainée si l'accolement
est cohérent), analogues & celles observées lors di premier
stade de la nucléation.

L'étude des taches de diffraction ne permet donc de caractéri-
ser le régime d'exsolution qu'au tout début de celle-ci. C'est
ce que certains auteurs ont fait dans le cas d'exsolution
obtenue expérimentalement dans des feldspaths alcalins
(Mc-Connel [12: ; Owen et Mc.Connel [13, IQ:; Yund et al. ?j: )

La décomposition spinodale semble le mode le plus frégquent.

VI.2 Etude de la largeur des lamelles d'exsolution

La théorie classique montre que dans lz mode de décomposition
spinodale, une longueur d'onde dominante pour la variation
de la composition apparait dés le début de l'exsolution. Cette

longueur d'onde est d'autant plus grande que 1'on est proche

de la spinodale ; elle vari avec le temps en 0,22 (chapitre
précédent, VI.4)

Lors d'expériences en laboratoire, la large:r des lamelles
d'exsolution dans les feldspaths alcalins est évaluée en fonction
du temps de recuit (Owen et Mc Connell :1&;; Yund et al.[lSj).

En extrapolant au temps zéro, ces auteurs déterminent la longueur
d'onde dominante initiale caractéristique d'une décomposition

spinodale.

VII Taux de transformation

Le processus d'exsolution se produit d'avtant plus facil:ment
qu'il entraine une forte diminution d'énergie libre du systéme ;
cette diminution est d'autant plus importante que la température
du systéeme est basse par rapport av solvus.
Mais la cinétique de 1l'exsolution dépend de la diffusion des
atomes ; le coefficient de diffusion D étant d'autant plus impor-
tant que la température est plus élevée

D =D, exp (- Q/kT}
ol Do est ine constante et Q une énsrgie ¢'activation pour la
diffusion,

Le taux de transformation de la solution solide au bout d'un certain
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temps t dépend donc de la température suivant une loi représen~
tée sur la figure 7. Juste au dessous du solvus, le taux de
transformation =st faible, car le systéme perd peu dfénergie
libre en s'exsolvant ; 2 basse température, le taux de transfor-
mation est faible, car la diffusion des atomes est lente, Il est
intéressant de faire apparaitre sur un diagramme le temps
nécessaire pour qu'un certain taux de transformation soit atteint
on obtient une courbe T-T -T : temps - température - transfor-
mation (fig. 8). Chacune des courbes correspond & un certain

taux de transformation. A une expérience de recuit 2 température
constante Tp correspond le trajet (a) sur la fignre §. A un
refroidissement progressif tel que peuvent en subir les matériaux
géologiques correspondent les trajets (b) : exsolation compléte,
(¢) : exsolution partielle, ou (d) : absence d'exsolution.

Owen et Mc-Connell [14} ont tenté de tracer des courbes T - T - T
pour l'exsolution des feldspaths alcalins. Ils ont utilisé un
échantillon naturel de composition zlobale Abg 3Or3 7 clest a
dire dont la composition correspond au sommet de la co.rbe cu
solvus. Ce feldspath est naturellement exsolvé : il présente des
lamelles d'épaisseur Ay 100 ;. Ces échantillons ont été homouéné-
isés par traitement 2 sec ou sous pression hydrothermale de

1 kbar pendant 6 heures a une température supérieure a 700°C,

Les échantillons ont ensuite subi un recuit d'une durée variant
de 0,5 & 720 heures, a des températ.res entre 380°C et 650°C,
suivi d'une trempe, Chacun des échantillons ainsi traité a été
observé en microscopie et diffraction électroniques, Ces obser-
vations ont permis de détecter des échantillons non-exsolvés et
des échantillons exsolvés (présence de lamell-s d'exsolution de
tailles différentes suivant la température et la durée d. recuit),
Parmi les échantillons exsolvés, la diffraction électronique 2
permis de séparer les exsolutions produites suivant le régime de
décomposition spinodale (présence d'un seil réseau) de celles
produites suivant le rézime de nucléation (présence de deux

réseaux). Les résultats obtenus sont représentés s'r la fizure ER

Schémas de formation des cryptoperthites

De nombreux exemples d'exsolution dans les feldspaths alcalins

naturels ont été observés a l'échells du microscope électronique.
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Fig.8 Diagramme T-T-T
au-dessus de Tl, il y a toujours solution solide
(
(

a)
b)
(c) refroidissement moyen : exsolution partielle
d)

(

Les courbes 1, 30, 70, 99% correspondent au taux de transformation.

recuit & température TR
refroidissement lent : exsolution totale

refroidissement rapide : pas d'exsolution

r{°c)
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XXX
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Fig. 9 Diagramme T-T-T déterminé expérimentalement pour 1'exsolution

d'un feldspath alcalin (Owen et McConnel, 14).
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différents échantillons ont pu subir des histoires thermiques

différentes. Certains d'entre eux ont €té trerpés et représentent

donc des stades intermédiaires de 1'¢volution des perthites

d'exsolution. Les schémas suivants sont proposés pour la forma-

tion des diverses cryptoperthites (Willaime et al. 467 ).

A,

A2
A3

o]
-

Feldspath riche en sodium (Orpp 2 Orao). Cette composition

correspond au maximum des courbes de solvus cohérent et
incohérent. Une exsolution cohérente peut donc se produire
4 une température supérieure & 550°C (fig. 5 7.

A partir d'une solution solide homozine monoclinique.

Exsolution cohérente en deux séries de larelles accolées

le long de (601) (énerwzie de déformation minimale : cf. Iv.2),
La largeur des lamelles est d'avtant plus importante gue

la vitesse de refroidissement est lente (A max plus srande
au voisinace de la spinodale). fplanche 1c).

Croissance des lamelles

Les lamell s riches en sodium deviennent triclinicues et se
maclent périodiquement pour s'ajuster a la symétrie mono-
clinigue des lamelles rich:s en potassium adjacentes
(planchz la).

Les lamelles riches en potassium tendent a2 devenir tricli-
nique. Elles se maclent, et, par diffusion d'atomes de K

et Na, l2s parois d'accolement se réorientent vers (551)

pour minimiser 1'énergie de déformation. (planche 1£).

Feldspath riche en potassium (Orgg & Orgg)

A cette composition, la différence de température entre le
solvus cohérent et le solvus incohérent est supérieure a
100°C, laissant la possibilité de nucléation hétérogéne
(incohérente), pour une vitesse de reiroidissement movenne.

A partir d'une solution solide homogéne monoclinicue

Nucléation et croissance de zones lenticulaires, riches en
Na, applaties parallélement a (301), et de symétrie mono-
clinique.

Changement de symétrie monoclinique —wtriclinique des
lentilles riches en sodium et maclage. La larzeur des macles
varie avec l'épaisseur locale de 1la lentille. (planche le:,
Les domaines riches en potassium deviennent triclinidues, et

par endroit se maclent finement suivant les lois de 1'albite

et du péricline.
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Conclusion provisoire a propos des perthites

Les intercroissances de feldspath riche en sodium et de feldspath
riche en potassium sont trés fréquentes, Les théories de 1l'exso-~
lution et les travaux expérimentaux permettent d'interpréter la
formation des cryptopethites qui ont été décrites dans le para-
graphe précédent., Mais toutes les perthites observées i une
échelle plus grande n'ont pas pour origine un phénomeéne d'exso-
lution. On peut envisager que, sous des conditions particulitres,
i1 y ait croissance de cryptoperthites jusqu'a former des micro-
perthites (détectables au microscope optique), mais d'autres
mécanismes peuvent expliquer leur formation.
En effet, les feldspaths évoluent rarement en systéme clos, La
diffusion en milieu solide, responsable de 1'exsolution, peut
gtre supplantée par la diffusion dans un fluide (eau, COz) ou
par un apport de matiére par l'intermédiaire de fluide en
circulation, Plusieurs modéles de formation de perthites peuvent
dtre proposés.
~ Croissance épitaxique d'albite sur un feldspath potassique.
Les faces de croissance les mieux adaptées & cet accolement
sont les faces (110) qui permettent un accolement avec une
faible énergie de déformation entre une phase sodique tri-
clinique et une phase potassique monoclinique.
- Remplissage de fentes '"thermiques"
Les feldspaths alcalins ont une forte anisotropie de dila-
tation thermique : environ 20 x 107%/¢ pour la dilatation
muximale pour moins de 1 x 10‘6/°C dans les directions perpen-
diculaires (Willaime et al.[173 ). On observe dans les
feldspaths potassiques de nombreuses fissures qui sont perpen-
ciculaires a la direction de forte dilatation thermique
(Wilhelm et Willaime £18j ). Ces fissures semblent le résultat
d'une fracturation liée 3 un choc thermique. Le plan des
fentes est voisin de (60l) pour un cristal monoclinique, c'est
a4 dire qu'il est paralléle au plan d'accolement d'énerzie de
déformation minimale déterminé pour les exsolutions. Le remp-
lissage des fentes par du feldpath sodique est donc facile,
celui-ci se fixant en épitaxie sur le feldspath potassigue,
La création de fentes thermiques et leur remplissage ont été

rézlisées expérimentalement (Wilhelm et al. ﬁQ] ).




De nombreux types de perthites ont été décrits et étudiés plus ou

moins en détail.

- les perthites normales {(phase potassique monoclinique et phase
sodique triclinique maclée périodiquement) suivant la loi de
1'albite ou celle du péricline,

- l'association diagonale (phase potassique triclinique maclée
et phase sodique triclinique périodiquement maclée).

- les'"braid-perthites", ou perthites en tresses (phase potassique
monoclinique et phase sodique triclinique).

- les "plate-perthites" (phase potassique triclinique et phase
sodique triclinique),

- les "string-perthites'" ou perthites en ficelles.

- les "films - perthites".

- les perthites sigmoTdes

Les descriptions de perthites ont parfois été faites & partir de

sections dont 1l'orientation par rapport au réseau cristallin

n'est pas repérée, La connaissance incompléte de la géométrie de
ces perthites empé&che alors tout essai d'interprétation génétigue.

Seules, certaines d'entre elles ont été formée par un mécanisme

d'exsolution,

Conclusion provisoire quant & l'application des théories de la

demixtion aux exsolutions dans les feldspaths,

Dés 1963, Fleet et Ribbhe [20] observaient en microscopie
électronique par transmission les lamelles d'exsolution d'un
feldspath alcalin, Mais c'est surtout entre 1970 et 1975 que
plusieurs équipes ont étudié, par microscopie électronique,

les exsolutions dans les feldspaths alcalins et les plagioclases
(Champness et Lorimer 3 Manchester, Nissen & Zurich, Mc Laren

4 Monash, Tullis et Yund a Providence, R.I, Brown,Gandais et
Willaime 2 Paris ...). A la lumidre des théories de 1l'exsolution
(essentiellement & partir des travaux de Cahn) ces différents
auteurs ont tenté de déduire le mode de formation des exsolu-
tions a partir des observations effectuées sur des feldspaths
exsolvés naturellement ou en autoclave. Le paragraphe VIII est

une synthése partiale des résultats de ces travaux.
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Dans le chapitre précédent G. Martin fait une synthése des théories
actuelles de la demixtion, ol il montre que lcs modes de démixtion :
nucléation-croissance et décomposition spincdale se différencient
plus par les méthodes d'approche théoriqus que par le phénomene
physique lui-méme. C'est pourtant cette distinction physique que
les minéralogistes ont essayé d'détablir & partir de l=urs
observations sur les feldspaths, Auraient-ils orienté leur recher-
che différemment s'ils avaient eu & leur disposition l'aspect
théorique développé par G, Martin ?
L'examen des premiers stades de la démixtion dans les feldspaths
pourrait @tre repris en ayant 3 l'esprit les classifications
suivantes
- Forte ou faible différence de composition cntre les deix tvpes

de domaine.
- Cohérence ou incohérence i l'interface.

- Proportion importante ou non d'une phase par rapport a l'autre,
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Planche I - Micrographies électroniques

a-b Cryptoperthite riche en sodium. Stade évolué de 1'exsolu—
tion. Les domaines potassiques sont monocliniques (bandes
unies) ; les domaines sodiques sont maclés périodiquement
(bandes & 1'aspect d'échelles). Sur le cliché de diffrac-

tion (b), les stries entre les taches indiquent que 1'ac-

colement est cohérent.

c-d Cryptoperthite. Stade initial de 1'exsolution : sur le

cliché de diffraction (d), les taches sont allongées per=

pendiculairement 3 la modulation de composition, mais elles

ne sont pas dédoublées.

e Cryptoperthite riche en potassium. L'accolement est inco-
hérent (présence de nombreuses dislocations d'interface).

f Cryptoperthite selon 1'association diagonale. Par diffu-
sion, l'orientation des plans d'accolement est passée de

(601) & (661) afin de minimiser 1'énergie &lastique d'acco-—

lement.
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LES TRANSFORMATIONS MARTENSITIQUES
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1 ~ INTRODUCTION -~ DEFINITION

Les transitions de phase structurales 3 l'état solide peuvent
se diviser en deux grandes classes (1) :
- Les transitions "reconstructives"

- Les transitions ''displacives”

Dans la premiére classe les liaisons entre ions de la matrice
sont brisées et la "reconstruction” de la nouvelle phase se produit grice
d la diffusion. Le mouvement de chaque ibn n'est pas (ou est trés peu)
corrélé au mouvement des autres ions et ce mouvement se produit sur une
ou plusieurs distances inter-atomiques.

Dans la deuxiéme classe les déplacements relatifs des ions
sont petits, un dixiéme de la distance interatomique au plus, et sont
coopératifs. Il y a corrélation entre les mouvements d'un tras grand nombre
d'atomes.

Les transitions reconstructives ne peuvent se produire qu'a
des températures suffisamment élevées pour autoriser la diffusion et seront
done relativement lentes.

Les transformations displacives peuvent en principe exister i
toutes températures et se produire trés rapidement.

Les transformations martensitiques appartiennent 3 la deuxiéme
classe de transformations avec des caractéristiques supplémentaires que
nous allons préciser.

Initialement, le terme "Transformation martensitique' a été
employé pour désigner une transition structurale dans les alliages
Fer-Carbone. Ceux-ci présentent une structure c.f.c. i haute température
(800-900°C) et donnent par "trempe” brutale un produit aciculaire quadra-
tique centré&, appelé "martensite" qui confére i cet alliage les caracté-
ristiques mécaniques élevées qui sont i la base du développement technolo-
gique des aciers.

Le terme de "transformation martensitique" a ensuite été étendu
3 d'autres alliages métalliques et composés non métalliques de structures
diverses et présentant des transitions ne mettant en jeu aucun phénoméne
de diffusion.

Le tableau I rassemble quelques matériaux présentant une
"transformation martensitique"’.

Au congrés récent de Boston (juin 1979) la définition suivante

a été proposée (2)
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Matériau Concentration Transformation au Référence
Refroidissement
Fe 0 - 1,8 % C poids c.f.c.— q.c
Fe-Ni 27-34 % Ni poids c.f.c, —c.C (14) (15)
Fe-Cr-Ni 18 2 Cr oids c.fc.—h. (e) (17
8 7 Ni ou c.c
Co c.f.c.— h.c (18)
Au-Cd 47,5 7 atomique c.c. —» h.cC. (19)
ordonné B2 ordonné
Cu-Zn—-Al 21 7% Zn c.c. — 18R (20)
6 7 Al ordonné DO3
In-T1 25-277 atomique c.f.c.— q.f.c (21)
Nb3S AlS — quadratique (22)
n .
cubique
Cs-Cl Structure — Structure (23)
NHAC1 NaCl CsCl
KNO . .
3 Rhomboedrique»Orthorhombique (24)

I

Tableau 1 - Exemples de transformations

martensitiques
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La transformation ‘martensitique est une -transformation displacive, du

premier ordre, présentant une déformation homogéne de réseau constituce

principalement ‘par un cisaillement.

Le fait que-la transformation soit dupremier ordre implique
la coexistence des ‘deux phasés et donc 1'existence d'un ‘interface phase
mére-martensite. La déformation homogéne finie du réseau crée alors un
probléme d'accomodation . Dans. les approches actuelles, on envisage géné-
ralement un interface plan non déformé, appelé plan d'habitat.

C'est ‘pourquol on a parfois défini les transformations martensitiques

par l'expression transformations displacives a interface plan ‘invariant’.
Cette définition semble cependant quelque peu restrictive car dans.de
nombreux cas 1l'interface n'est pas exactement un plan macroscopique.

A titre d'exemple, la figure 1 montre les cas des alliages Cu-Zn-al et
Fe-Ni.

Pour préciser la définition proposée on peut envisager des
transformations displacives qui ne soient pas martensitiques

La transition paraferroélectrique & 393 K du Ba Ti 03
correspond. aux mouvements atomiques décrits dans la figure 2. Une modifi-
cation du motif et de la symétrie est induite par ces mouvements mais
dans 1'hypothésex ol 'la maille :ne se'déforme pas, cette ‘transition dis-—
placive n'est pas une :transformation martensitique.

Par ailleurs, la transformation  -des alliages cubiques cen-—
trés tels .que Ti~Mo, Ti=-Nb (56) peut se décrire comme la condensation de
deux plans {111} tous les trois plans : figure 3. On peut-choisir -une
maille multiple dont la forme n'est pas modifiée durant la transformation
(pas de déformation homogéne). La transformation w n'est donc pas une
transformation martensitique;

Ce .type de déplacements d'atomes sans modification de ‘la forme
de :1a maille peut aussi exister dans les transformations martensitiques. en
plus de ' la déformation homogéne ; on 1'appelle un shuffle".

I1 existe d'autre part des transitions du second ordre avec
déformation homogéne de réseau. (Tm VOA(B)). La déformation liée au para-
métre d'ordre change alors continuement dans tout ‘le cristal de zéro 3 une
valeur ‘finie. Il n'y a pas dans ce cas de problémes de coéexistence de pha-
ses ni d'accommodation ; ce type de transition n'entre pas dans la catégorie

des "transformations martensitiques'.

% . .
En fait, la maille se déforme légdrement
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Figure | : Micrographies optiques de martensite
Cu-7Zn—-Al transformé partiellement (relief de surface)

Fe-Ni (69) transformé partiellement (attaque metallographique)



- 539 -

of_?__...__o/o 6{_(2:7—";5 o Ti%
® .o. @ ¢ o Ba**
oo °l lrl, ?lt -
v e O” :1___? é;;
@ b

Figure 2 : Maille &élémentaire de Ba Ti O3
a) Structure haute température
b) structure basse température
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Figure 3 : Description schématique de la transformation c.c.—» J
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On peut enfin rencontrer des transformations dont la deforma-
tion homogene n'est pas principalement un cisaillement. C'est le cas de
la transformation c.f.c.-- c¢c.f.c. du cerium (4) qui correspond donc seule-
ment & un changement de paramétre. La déformaticn homogeéne est une dilata-
tion ou une contractiom, la transformation n'est pas martensitique au sens

de la définition proposée.

11 - CARACTERISTIQUES GEOMETRIQUES

1I-1- Caractéristiques macroscopigques

Le plus souvent 1'interface entre matrice et martensite est
un plan & 1'échelle du microscope optique. Ce plan qui est invariant en
dimensions et en orientation n'est pas en général un plan simple cristallo-
graphique ; c'est le plan d'habitat. A cette méme échelle la transformation
peut se décrire en premiére approximation par un cisaillement homogeéne paral-
l1éle au plan d'habitat.x La figure 4 montre schématiquement 1'apparition

d'une plaquette unique de martensite dans une matrice monocristalline.

Le vecteur déplacement est paralléle au plan d'habitat
(lorsque &v = 0) et son amplitude, est proporticnnelle a la distance a ce
plan. Les droites sont changées en droites et les plans en plans (transfor=
mation affine) et la déformation macroscopique peut alors se représenter

par la matrice Pl telle que

oli a est un vecteur colonne de la phase mére

m est le méme vecteur aprés transformation

Pour un monocristal de phase mére, il existe plusieurs possibilités d'orien-—
tation de la martensite donnant des plans d'habitat et des cisaillements
d'orientations différentes. Ces diverses orientations de martensite sont
dites variantes. Leurs déformations associées se compensent et des groupes

de variantes autoaccommodantes sont done souvent observées (5) (6).

11-2- Caractéristiques microscopiques

Les structures cristallographiques de la phase mére et de la
martensite peuvent se déduire d'études en rayons X ou en microscopie élec—

tronique. Il est alors généralement assez facile de relier une maille de

* . . P P .
Il existe en fait en général un faible changement de volume l1v.
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Effet macroscopique schématique produit par l'apparition d'une
plaquette unique de martensite dans un monocristal de phase mére.

Figure 4 :
Un rayure a été gravée sur l'une des faces.

E5
O-—|O,——-O--—O 'X’" 4 ‘anw Fx,
a | & =
O/——(l)I-——O,—O/ X'I. o 1 P 'xl.
el e wy
2 [ D] | ® |
O==m0 Xa) @ 4 (X

Description schématique de la déformation homogéne de réseau

a) et b) sont deux solutions possibles.

Figure 5 :
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la phase mére A une maille de méme multiplicité de la martensite. On
définit alors une déformation homogéne de réseau qul peut Gtre représen-
tée par une matrice B en général différente de PI (figure 5).

Le passage d'un réseau a l'autre peut se réaliser par
plusieurs déformations homogénes. La déformation choisie est celle qui
s'accompagne des déplacements atomiques les plus faibles.

De plus, la maille peut &tre multiple et les mouvements
3 1'intérieur de la maille peuvent ne pas étre décrits par la matrice B ;
ce sont les "shuffles" (figure 6).

Un exemple trés connu de matrice de déformation de réseau est
la matrice de Bain qui fait passer de la structure c.f.c. & la structure
c.c. (figure 7).

On observe en outre des relations d'orientation cristallogra-
phiques entre la phase mére et la martensite. Ces relations permettent la
réalisation aussi proche que possible des deux conditions suivantes

- Un plan dense de la phase mére est paralléle a un plan dense
de la martensite,
—Une direction dense de la phase mére conteme dans le plan précédent
est paralléle 2 une direction dense de la martensite.

Par exemple, dans le cas des alliages binaires Fe-C, on

observe :
c.c. ou - aon /! (rn, ki
quadratique _ o c.f.c.
centré AR # ol ¢
N m ~ a

ce sont les relations de KURDJUMOV-SACHS (7).

On rencontre aussi les relations de NISHIYAMA (8) (alliages
F -Ni).
14 hY
\(lOI)m / (lll)a,

c.c. y ) : c.f.c.
- P
Choty o i e

II-3~ Relations entre caractéristiques macroscopiques et

microscopiques

La déformation homogéne de réseau (déformation de Bain dans le
cas c.f.c. » c.c.) faisant passer d'un réseau a l'autre, est en. général
différente de la déformation macroscopique, elle aussi homogéne & 1'échelle

de 1'observation. Ceci signifie qu'en général B est différente de P].

11 doit donc exister une déformation additiomnelle permettant

le passage et ne modifiant pas la structure du produit (réseau invariant)



ENENEN ./:'—,/Z./.:./. déformation
'l.l - ./—.—!‘_..!_.—./ homogéne
-] [o]=]"]

N

/ ./ ./ ../ meme défermation
® ol o/ homoaéne -«
*ehGFfle”

Figure 6 : Description schématique d'un "shuffle"

Déformation homogéne de réseau de Bain assurant le passage du

Figure 7 :
c.f.c. au c.c.
‘v0 o
1
= n,
c.c. c.f.c 0 2 0
]\O 0 T13
a J2 a
N o= n = _C:C n oo c.c
I 2 a 3 a



- 544 -

car B fournit le réseau correct. Cette déformation additicnnelle repré-
sentée par une matrice P est constituée par un glissement ou un maclage
de la martensite et elle n'est homogéne qu'a une échelle importante
devant les dimensions de la maille.

En outre, pour obtenir la déformation observée macroscopique=
ment, il faut également tenir compte d'une rotation de corps rigide éven-
tuelle.

On obtient ainsi la relation

P] = R PB
) _ . . P b
La figure 8 résume sur un schéma plan les étapes gecmetriques
de la transformation.
Les théories cristallographiques ou phénoménologiques font la
liaison entre B et Pl avec le minimum de données (9) (10) (ib).

On peut par exemple partir des données suivantes

- Structures et paramétres de réseau des deux phases d'ol
1'on déduit B.

- Type de glissement ou maclage susceptible de se produire
dans la martensite (plan et direction du cisaillement associé). Cette
information peut 8tre obtenue par 1'examen microscopique et fournit la
forme de P mais pas son amplitude.

I1 faut ajouter a ces deux données 1'hypothése de l'interface
plan non déformé. On en déduit alors

L'amplitude de P,

L'axe est l'amplitude de la rotation R,

Enfin, la matrice P1 que l'on peut comparer avec la matrice
P} effectivement observée,

Les relations d'orientation & comparer également a l'obser-
vation.

Ces théories connaissent un grand succés car elles conduisent

3 un trés bon accord entre les déductionset l'observation.

% ces étapes géométriques ne correspondent pas forcément aux étapes physiques

de la transformation et l'on peut éventuellement inverser ces €tapes géomé-
triques.
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Nous allons traiter 3 titre d'exemple le cas de la transformation
c.c.--c.f.c. sans changement de volume avec pour déformation a réseau inva-
riant un glissement du type (ll1) (ITOE dans le c.f.c. correspondant a
(to1) [107] dans le c.c.

Par commodité géométrique effectuons d'abord le cisaillement
P & réseau invariant caractérisé par un angle u. La figure 9 montre comment

une sphére de phase mére est déformée par ce cisaillement.

Les vecteurs intéressants sont ceux dont la longueur reste
inchangée lors de la transformation ; ce sont ceux du plan de cisaillement
et les vecteurs qui s'appuient sur le cercle A et viennent en A'. Nous ne

conserverons pour la suite que ces cercles intéressants.

La déformation de Bainm c.c. = c.f.c. transforme une sphére
en ellipsoide de révolution (figure 10) et les vecteurs inchangés lors de
cette déformation s'appuient sur le cercle B' (intersection sphére-ellip-
solde). Le cercle B' provient de B qu'il est facile de déterminer (12).

Conservons ici aussi pour la suite les seuls cercles B et B'.

Si 1'on effectue successivement les déformations P et B, on
peut aisément trouver les vecteurs dont la longueur reste inchangée au
bout des deux opérations (figure !1). Il s'agit par exemple des vecteurs
a—+a' > a" et b-=>b"~b". Si l'angle (g,g) est égal & 1'angle (a",b™
le plan défini par a,b n'est pas distordu lors de la transformatioﬁ. It
suffit alors d'effectuer une rotation de corps rigide pour ramener a'" en
a et b" en b. En fait nous avons choisi x quelconque et 1'angle (;,g) est
différent de (;”,g”), cependant on peut se rendre compte que pour x= 0
(;,g) < (éh,b”), et poura=oa compatible avec 1'intersection des cercles
A' et B

G,B) = am,b™

i1 existe donc une valeur intermédiaire pour laquelle

Le genre d'étude gue nous venons de schématiser peut se faire
par projection stéréographique (9) mais on préfére utiliser les méthodes
matricielles plus générales et plus précises (11) (13).

Le tableau II rappelle les caractéristiques macroscopiques
et microscopiques de la transformation ainsi que leur liaison dans le

cadre des théories phénoménologiques.
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Caractéristiques''Macroscopiques" Caractéristiques '"Microscopiques”
m= P a t =B a
i
vecteur colonne de la phase a = vecteur colonne de la phase
mére mér
méme vecteur aprés transfor- t = méme vecteur aprés la deforma-
mation tion homogéne de réseau faisant
passer d'une structure & l'autre

Liaison :
Théories dites cristallographiques ou phénoménologiques

P, =RBP ou = RP_B
i a m

ol P est un cisaillement i réseau invariant dans la martensite P_ ou

son correspondant dans la matrice P_. Ce cisaillement peut
gtre produit par glissement ou maclage.

R est une rotation de corps rigide

TABLEAU II : Principe de 1'élaboration des
Théories phénoménclogiques.
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Figure 11 :

Détermination des vecteurs invariants en longueur aprés les deux
déformations successives

> - > “‘ - -
a > a" et b >b'" sont des exemples de tels vecteurs. Pour que le plan a, b
soit non distordu il faut en plus que !

(gn s Bn) .

'angle (a, b) soit égal a l'angle
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Figure 12 : Variation des températures de transformation pour les alliages
Fe~C (57) et Cu-Zn (58) (Mb apparition de la martensite par
"burst').
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T11-CARACTERISTIQUES PHYSIQUES

III-1- Points de transformation et aspects cinétiques

Alors que 1'on peut inhiber les transformations avec diffusion
par une vitesse de refroidissement suffisamment importante, on ne peut

éviter les transformations martensitiques méme par trempe rapide.

La transformation 3 température décroissante commence 3 la
température M et se termine 3 la température Mf. A la température ME la
phase mére est complétement transformée en martensite.

A température croissante, la transformation inverse debute
a AS et se termine 2 Af.

Dans certains alliages la transformation inverse peut ne pas
de produire si une décomposition par diffusion apparailt au-dessous de AS
c'est le cas de l'alliage Fe-C.

On détermine ces points de transformation par 1'examen de tou-
te propriété sensible 3 la structure. Les techniques les plus utilisées
sont les mesures de résistivité, dilatométrie ou analyse thermique. Ces
points de transformation sont généralement trés sensibles a la concentration
des éléments de l'alliage comme le montre la figure 12.

De plus, 1'étude des positions relatives de MS, Mﬁ, AS, Af,
conduit 3 distinguer différents types de transformation martensitique (figure
13).

On peut admettre que le processus de transformation est condi-
tionné par deux phénoménes : la germination et la croissance.

La germination est un sujet encore trés controversé et sera
examinée dans un prochain paragraphe.

La croissance peut se faire trés rapidement ; la vitesse de
déplacement des interfaces est de l'ordre de grandeur de la vitesse du son
(103 m/s) (25) (26) et elle est indépendante de la température. Aucun
processus d'activation thermique n'intervient denc dans la croissance.

Les transformations martensitiques sont en géméral
"anisothermes" ; 3 chaque température comprise entre M, et M correspond
un certain taux de transformation : de la martensite nouvelle n'apparait
que si l'on abaisse la température et la transformation cesse si 1'alliage
est maintenu 3 température constante.

Cependant, 1l existe certaiuns alliages pour lesquels la trans-
formation martensitique se poursuit dans des conditions isothermes. C'est

le cas des alliages Fe~C-Mn ou Fe-N-Mn (27) (28) alunsl que des alliages
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Ag Mg Ag
Mg Ag

Figure 14

Figure 13 : Evolutions schématiques d'une mesure phvsique (dilatométrie,
résistivité...) avec la température pour divers types de
transformation martensitique.

a) Transformation avec hystérésis en température trés importante
b) Transformation & faible hystérésis en température

(A —NS petit) et a faible étalement en température

M”~M_ petit).
c) Trgnsgormation 3 faible hystérésis en température

(Af'MS petit) mais & fort étalement (MS—Mf grand) .

Variations de la densité& d'énergie libre avec la température
pour la phase mére (a) et la martensite (m).
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Fe=Ni-Mn et Fe-Ni-Cr (29). On admet en général que c'est la germination
qui obéit dans ce cas i un processus thermiquement activé et qui limite
1'avancement global de la transformation.

Les différences entre les transformations martensitiques
rencontrées dans divers matériaux ne se limitent pas du reste aux posi-
tions relatives des points de transformation et au caractére "anisotherme"

ou "isotherme' de la transformation, mais il existe aussi des différences

sensibles en ce qui concerne les "cinétiques' de transformationm.

On distingue trés généralement deux grandes catégories de trans-
formations martensitiques : les transformations par 'burst” ou "avalanches'
et les transformations thermoélastiques.

Les transformations & forte hvstérésis comme celle du Fe-Ni 30 7

(figure 13(a)) se réalisent par "burst" ; une fols la nucléation effectuée
la plaquette de martensite se développe trés rapidement (vitesse du son)
jusqu'd une taille macroscopique dans une matrice fortement instable. Cette
formation entraine alors souvent la nucléation et la croissance d'autres
plaquettes par l'effet des déformations engendrées (élastiques et éven-—
tuellement plastiques). Cela produit un phénoméne d'autocatalyse ou
d'avalanche.

Par contre, pour d'autres alliages, tels que Au-Cd, Cu-Zn-Al, Fe3
Pt on assiste 3 une croissance des plaquettes contrdlée par l'évolution de
la température. A température constante comprise entre MS et Mf les inter-
faces martensite—phase mére sont donc immobiles, une modification de cette
température fait déplacer les interfaces jusqu'a une nouvelle position
d'équilibre correspondant a4 la température.

Ce comportement qualifié de thermoélastique (30) se rencontre
dans les matériaux pour lesquel 1'hystérésis est faible (figure 13(b) ou
(c)) et lorsque la formation d'une plaquette n'entraine que des déformations
&lastiques.

Pour les alliages se transformant par "burst" la transformation
inverse se fait par nucléation de 1'austénite dans les plaquettes de marten-
site alors que pour les alliages thermoélastiques, la transformation inverse
se réalise (au moins macroscopiquement) par l'inversion du sens de déplace-
ment des interfaces créés lors de la transformation directe. En particulier
un monocristal de phase mére produit un certain nombre de variantes de
martensite qui redonnent le monocristal initial par la transformation inverse.
Ceci est & 1'origine de propriétés thermomécaniques &tomnnantes qui seront

analysées dans le dernier chapitre.



- B655 -
1II~2= Thermodynamique

La transformation martensitique ne mettant en jeu aucune
diffusion, la composition ne change pas au cours de la transformation.

Le systéme peut alors &tre considéré comme un systéme i un élément pou-

vant se présenter sous deux structures différentes dont la température

d'équilibre est T, (figure 14).

En 1'absence des contributions d'énergie de surface et de
déformation la différence d'énergie libre s'exprime par

|
Gy ™ Gy - C, '
I

|
Cette quantité est par définition positive quand l'austénite i

est la plus stable et négative dans le cas inverse. On 1'appelle souvent :
énergie libre chimique ou force motrice de la :transformation. |
La transformation martensitique directe (austénite-martensite) |

se prodult pour Ga+m< 0 cependant elle ne commence que pour Hs-i To J
car le systeme doit disposer d'une certalne énergie supplémentaire. En |
effet la transformation lorsqu'elle se produit absorbe de 1'énergie sous ‘
forme d'énergie d'interface et sous forme d'énergie de déformarion (élasti- |
|

que ou plastique) tant dans la phase mére que dans la martensite.

Le traitement quantitatif de la nucléation nécessite la |
. |

o issance de T et de G T).
conna o —_— (T) ,
Pour TO une premiére évaluation purement phénoménologique !
|
'

consiste d prendre (31).
A + M \
To = _E__E__E_ |
Cela suppose en fait que les énergies libres non chimiques (interfaciale
et de déformation) 3 prendre en compte lors des débuts de transformation
directe et inverse, sont identiques. L'approximation est sans doute correcte

dans le cas des transformations a4 forte hystérésis (figure 13(a)).

Par contre dans le cas des transformations A faible hystérésis
ou thermoélastiques cette déterminaticn n'est pas valable : AS peut se
trouver en-dessous de HS (figure 13(c)) et T0 serait ainsi inférieure a Hs.
Tong et Wayman (32) ont donc proposé l'expression :

A
Js + Af

2
en s'appuyant sur le fait que dans ce type d'alliages, la premiére plaquette
de martensite qui apparait a Ms au refroidissement est la derniére a dispa-

raitre a AE au chauffage.
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11 est possible par ailleurs de calculer LGa*m a partir des
valeurs d'enthalpie libre des éléments constitutifs de l'alliage. Cette
méthode a surtout été utilisée dans le cas du Fe-C (33) (34), Fe-Ni (31)
et Fe—-Cr (35) (36) mais elle est trés approximative car certaines valeurs
telles les enthalpies libres de mélange ou les différences d'enthalpie libre
de deux formes allotropiques fictives d'un élément, sont seulement estimées.
Cette estimation peut &tre raisonnablement bonne pour les alliages dont le
AG est grand a M mais devient peu crédible pour les alliages & faible
hystérésis (car il s'agit de calculer des différences de quantités assez
grossiérement évaluées).

On peut également déterminer ﬁGa . de fagon expérimentale

(37) (38) ; en effet :

AG = AH = TAS
a~m a*m a-~m

Si on néglige la variation de AH et AS entre T et M_ (ce qui revient
a~+m a+m o s

32 dire que les courbes G(T) sont des droites), on peut écrire

gz W
AG "5 = AH -M_ A4S
a-+m a~+m s a+m
0 = 4H =T A8
a.m o a-m
1= [} :
d'oi l'on tire TO_M
. = A 9 5
dGa—»m Ha-»m T ( : )

D'autre part, 1'enthalpie mesurée lors d'une expérience de calorimétrie
est la somme de deux termes :
LAH O = LH + 'H
c a+m (0 . 8
ol LHn.c. correspond i 1'énergie élastique ou plastique et 3 1'énergie
d'interface emmagasinées lors de la transformation.
Dans 1'hypothése raisonnable oli,, 3 la température HS, la

force motrice AGm+a contrebalance cette enthalpie non chimique

T =W
LH 9 &H =0
a-+m T n.c.
)f Ms To - Ms
il vient AH_ = &H 2F g AD = A e ()
© a»m Tn a-m c HS

On peut remarquer gue pour les martensites thermoélastiques
To = Ms' les expressicns (1) et (2) sont équivalentes.
Ces expressions sont utilisées pour calculer les forces

motrices a Ms pour différents alliages (tableau I1I).
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h|
G
Alliage iHe cal/mole To - Ms T asm
cal/mole
TiNi (39) 370 i 20 i 22
CuAl (40) 40-65 : 20 - 60 4,6 + 1,8
i
Aucd (40) 70 ' 10 2.8
FeNi 28 7 (41) 460 [ 140 200
FeC (353) 300
FePt 2? Z (42) (43) 50 10 4
ordonné
FePt 24 7 . . Z
. (42) (4 i ! 300
désordonné (42)(43) 210 L i
|
Tableau ITT
Nucléation
Classique . Instabilité de réseau
|
AG = énergie motrice :
+ énergie de déformation ! mode mou généralisé

+ énergie de surface

Zipéfauts de réseau J/

participation Interaction ! Instabilité mécanique locale
directe : élastique ' autour des défauts

s i i dislocation- ' B
dissociation de " C' = 0 au voisinage d'une

i 4 germe ; ;
dislocations \ dislocation

Tableau IV
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Bien que les résultars soient entdchés d'une incertitude
importante les ordres de grandeur sont certainement corrects. On voit
que le déclenchement de la transformation requiert une force motrice
beaucoup plus faible dans le cas des alliages thermoélastiques que dans
celui des alliages se transformant par "burst'. Les résultats concernant
l'alliage FeBPt sont sur ce point, significatifs. L'alliage Feth
ordonné, présente une transformation 4 caractére thermoélastique alors
que l'alliage désordonné présente une transformation par 'burst' avec

forte hystérésis en température.

III-3- Probléme de la nucléation

Ce probléme a &té assez largement traité lors d'une autre
Gcole d'éré (44). Nous ne ferons donc ici qu'un survol rapide.

Les modéles de germination se divisent en deux grandes catégo-
ries

a) Les modéles qui supposent transformé par agitation thermique
(sans se soucier du mécanisme a 1'échelle atomique) un petit volume de la
phase mére ou "embryon" et qui déterminent les conditions thermodynamiques
favorables pour le passage a 1'état de '"germe" stable : c'est l'approche
classique.

b) Les modéles ol l'on s'intéresse au contraire aux mécanismes
microscopiques de la transition, soit par 1'étude des perturbations géné-
ralisées de la matrice au voisinage de Ms (abaissement de constantes elas-—

1

tiques et notion de "mode mou' (b‘), soit par la prise en compte du rdle

joué par les défauts de réseau ponctuels ou linéaires (bz).

Nous allons successivement évoquer ces divers aspects et
conclure par une hypoth&se plus synthétique mettant en cause des insta-

bilités de réseau locales associées a4 la présence de défauts (b3).

a) Approche classique (45) (45)

On suppose un petit volume de phase mére transformé en mar-
tensite sous forme d'ellipsoide applati et 1l'on étudie la variation

d'énergie libre correspondante

% irz 4G -
a-=+m

4 2 .2

Trc A + 3¢ g

2
<

AG =

4G accroissement d'énergie libre associé i l'apparition de la particule
dans la matrice austénitique

r : rayon de la particule

¢ : demi-épaisseur de la particule

AG : force motrice
a—m
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AZ : densité d'énergie élastique engendrée par la particule
r
3 : énergie interfaciale par unité de surface phase mére -~ martensite.

A une température donnée T < '1'O il existe une position de col sur la
surface

AG = flr, €)
au-deld de laquelle il y a crolssance spontanée.

. x ® *x 2
On obtient r , ¢ et AG valeurs critiques de col par

34 34
= S = ,—G' = 0
ar a2
ce qui conduit a
Z 3B
* _ 4 AT o* i G AC = 325 A ¢
E (Gc_ )¢ T 3G 3 (a6 )5
am a+m a*m

On peut alors &valuer une vitesse de nucléation

N %
N=—2 9" ex .
) v P T
N : nombre de particules ayant atteint la taille critique par unité de

volume et par seconde
N : nombre total d'atomes de l'échantillon
V : volume de l'échantillon
v': fréquence d'attaque
Selon cette approche toutes les martensites sont isothermes. Pour rendre
compte des transformations "athermiques" MS doit &tre choisi comme tempe-
rature pour laquelle N devient détectable. On a choisi & =1 germe/s.cmj

(70). On peut remarquer que N varie trés rapidement
T» M, N<| T < M N |
S s
Cela donne un caractére expérimentalement athermique. Si on applique le

calcul au Fe-Ni 30 % (31), on trouve :

a

*®

r = 490 A
°
c* = 22 A
AGX =13 IO? cal/mole

1

Un tel embryon contient 2 106 atomes et son énergie est 3 IO5 kT !

Les chances de naissance d'un tel embryon par activation
thermique sont donc tout a fait négligeables et la théorie precédente
n'est pas applicable.

Cette difficulté a amené Cohen (45) (29) i supposer que les
germes préexistent dans la matrice et ne sont pas induits par activation
thermique ; ce modéle de germination devient alors un modéle de croissance
et la transformation se déclenche lorsque la taille des germes préexistants

v = 5 @ i 5 * %
dans la matrice est égale a la taille critique (r}c ) qui deépend de T par
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AG . Cependant de tels germes n'ont jamais été observés au microscope
asm
@lectronique et l'on a maintenant abandonne cette approche. Il est cepen-~

dant utile de garder en mémoire l'équation

AG = énergiechimique + énergie de déformation + énergie d'interface

b) Approche par instabilité de réseau

Si on ne considére que les déformations homogenes la densite
d'énergie libre &lastique peut se mettre sous la forme
= =
- = — F— — C.. c . .
G & 21 e A 3! ijk ijk £1 EJ fk

o .y 1 1
i ] J

Ci' constantes élastiques du 2éme ordre
]

Cijk constantes élastiques du 3éme ordre
Pour que le réseau soit stable vis a vis de toute sollicitation
homogéne et si on se limite au deuxiéme ordre la forme
F Gy & B
1] 1 )

doit 8tre positive quelles que soient les déformations €1 Ej‘ Cela peut
s'exprimer par le fait que les valeurs propres de la matrice 'Ciﬂ doivent
8tre toutes positives.

Dans le cas particulier des cristaux cubiques cectte condition

donne :

1% > 0 C + 2C > 0 C =g > 0

bl 11 12 11 12

Lorsque l'umede ces valeurs tend vers O on dit que 1'on a un
mode mou et 1'on s'achemine vers une instabilité mécanique de réseau.

11 faut remarquer que l'on s'intéresse seulement ici aux
déformations homogénes. En termes de vibrations cela veut dire que l'on
considére les branches acoustiques en centre de zone de Brillouin. La
notion de "mode mou'est en fait plus générale et s'applique hors du centre

de zone ou pour des modes de vibration optiques. Les déformations associeées

sont alors hétérogénes et correspondent a ce que nous avons appelé "shuffles".

Les transitions induites par mode mou se produisent lorsque

1'un des modes de vibration devient instable a une température T, condulsant

|
;
|
|
|
|
|

|
|
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d une distorsion spontanée du cristal pour restabiliser le mode.

Examinons les constantes élastiques de quelques alliages pré-
sentant la transformation martensitique (figure 15).
|
On voit que 1'une des constantes élastiques C' = 7 (e

-C
2 12
est anormalement faible et varie de fagon anormale avec la température.

)

Dans les cas de Nb35n, V.5i et In-T1l, In-Cd au voisinage de hs

3
la chute est catastrophique. Il est donc trés raisonnable de penser que le

' déclenche la transformation.

""mode mou

Pour Cu-Zn-Al, Au-Cd et FeB—Pt, si la constante élastique C'
est faible, elle est cependant loin d'Stre nulle au voisinage de MS et son
influence pour la transformation est moins évidente.

De toutes fagons la notion de mode mou ne peut fournir une
explication compléte de la transformation martensitique car en toute rigueur
conduit & une transformation du deuxiéme ordre se produisant dans tout le e
cristal. Dans le cas de NbESn’ V3Si, In-T1l et In-Cd, pour les transformations

martensitiques plus classiques comme celles observées sur Cu-Zn-Al, Fe.Pt,

3
etc..., le premier ordre est indiscutable.

b,) RGle des défauts de réseau

Un certain nombre d'études récentes notamment en microscople
€lectronique ont montré que la nucléation se produit sur ou au voisinage
des zones perturbées du réseau : joint de grains, dislocations, etc...

(47) (48) (49).

On a donc cherché a modifier les deux types d'approche
"classique"” d'une part et par "instabilité de réseau" d'autre part en tenant
compte de 1'influence des défauts.

Olson et Cohen (50) ont remarqué que certaines transformations
comme la transformation c.f.c.~ c.c. pouvaient se décomposer en plusieurs
"stades" dont le premier serait la réalisation d'ume faute d'empilement.

Ces auteurs ont alors pensé que la dissociation de dislocations existantas
dans la matrice pouvait fournir le germe initial. Une étude thermodynamique
détaillée montre que dans le cas du Fe-Ni 30 Z (c.f.c. » c.c.) le type

de défaut nécessaire i la transformation est une superposition de 4 a 5
dislocations disposées tous les trois plans compacts.

L'idée d'utiliser un défaut existant revient en fait & supprimer
le terme d'énergie de déformation dans 1'équation de germination classique.

Ce terme d'énergie de déformation peut 8tre diminué ou méme rendu
négatif si 1'on considére 1'interaction élastique défaut-germe. Le défaut
ne participe alors plus directement par sa structure de coeur i la trans-

formation, mais son apparition permet de récupérer une partie de l'énergie
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Slastique du défaut. Un calcul de ce type a &té fait par Easterling et
Tholen (51) & l'ordinateur dans le cas du Fe-Ni 30 I et conduit a un dia-
métre critique de germe de l'ordre de 10 - 100 A si le germe ast non maclé

et 3 une nucléation spontanée si le germe est maclé.

b3) Par ailleurs les conditions de stabilité de réseau peuvent
Ztre modifiées dans les régions déformées du réseau, au voisinage des dé-
fauts par suite de l'existence de termes anharmoniques (52) (53). Shéma-
tiquement on peut comprendre cela de la fagon suivante : la formule domnant
1'énergie libre du cristal en fonction des déformations peut se schématiser
par
I 2 ] 3

G—GO=—2- CEE *'ECBE

la constante de rappel correspondant a € est

(2]

C, est une combinaison des constantes élastiques du 2éme ordre

Cy est une combinaison des constantes élastiques du 28me et du 3éme ordre.
La formule montre que la force de rappel peut augmenter ou diminuer avec la
déformation ¢ sulvant le signe de C3 , elle peut méme devenir rapidement nulle
si C3 est important.

Dans le cas du Cu-Zn-Al, nous avons montré que la constante [N
&rait particulidrement sensible aux déformations comme le montre la figure

16 (54). Une extrapolation de ces résultats permet d'envisager 1'annulation

de C' pour des déformations de quelques pour cent.

On peut alors envisager la présence d'instabilités locales de
réseau dues aux déformations autour des défauts de réseau et provoquant
ainsi la transformation.

Nous avons ainsi montré,par le calcul,qu'il existe autour d'une
dislocation dans le Cu-Zn-al,une zone instable dont la dimension principale
est supérieure 3 la dizaine de b (vecteur de Burgers) et qui peut provoquer
la nucléation martensitique (55).

Le tableau IV résume la situation en ce qui concerne les différen-

tes théories de la nucléation martensitique.
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Figure 16 : Variations relatives de vitesse ultrasonore avec une contrainte
statique de compression uniaxiale.
Compression uniaxiale suivant Loot1}

.
(Cpp + G v 20y

1
2
2 - Vt [llOJ polarisation [H-OJ (<H

1 - V1 [llOJ correspond 3 CL =

3 - \7t [HO] polarisation [OOI:] (CM;)

Compression uniaxiale suivant ! lO]

4 - vy [ool] (¢ D

5 -V, [001] polarisation [110} (C, )
6 -V, [001] polarisation CITOE «,,)
7 - v, [iio] )

8 - Vt [lTOj polarisation [HO] (c")
9 - Vt EITO’ polarisation {OOl} (CAA)



- 565 -

IV - PROPRIETES THERMOMECANIQUES DES ALLIAGES A FAIBLE HYSTERESIS
THERMOELASTICITE, PSEUDOELASTICITE, EFFET DE MEMOIRE DE FORME

Jusqu'a présent nous n'avons parlé que de la transformation mar-
tensiticue induite par la température. On peut également déclencher une
T.M. par l'application d'une contrainte dans un certain domaine de tempé-

rature au-dessus de la température MS‘

La transformation s'accompagne en effet, comme on 1'a vu,d'une
déformation macroscopique constituée principalement par un cisaillement.
Réciproquement, l'application d'une contrainte modifie la température d'équi-~
libre entre les deux phases (TO) et donc MS

Ce phénoméne peut 8tre décrit par une expression du méme type que

la relation de Clausius-Clapeyron. On l'obtient en remplagant le travail de

. oy .or3
la pression P.8V par le travail 3~Z:Ci £, O 17 est le tenseur des con-
traintes appliquées et [EMJle tenseur de déformation 1ié & la transformation.

K

. . dp
Relation de Clausius Clapeyron : Efb = T;T???'V:)

Relation modifiée dans le cas d'ume contrainte uniaxiale (67)

do o &H
a arm
daT € .T
o am o
ot AHa+m est 1'enthalpie de transformation phase mére-martensite par unité
de masse.
o> est la masse volumique
€ o la déformation dans le sens de la contrainte correspondant 2 la trans-
formation compléte

%, la contrainte uniaxiale appliquée.

Plus la contrainte est importante et plus la température de trans-
formation est &levée. Cependant, si la température est trop élevée par rapport
a Ms’ la déformation plastique de la phase mére pourra précéder le processus
de transformation.

La relation entre contrainte appliquée, déformation plastique et
transformation martensitique a été étudiée expérimentalement par Bolling et
Richman (68) dans les alliages Fe-Ni-C et Fe-Ni-Cr-C (figure 17).

Ils définissent une température Tg~en dessous de laquelle la défor-
mation "plastique” est due & la transformation : la transformation agit alors
comme un mode de déformation et les variantes de martensite engendrées sont
celles qui déforment le solide dans le "sens'" de la contrainte appliquée.

Au-dessus de cette température MS‘ la déformation plastique de la

phase mére est associée normalement au glissement et 3 la formation des dis-
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Figure 17 : Domaines d'existence de la martensite (m) et de la phase mere (a)
en fonction de la température et de la contrainte appliquee (68)

- entre Mg et M la limite élastique est due 3 la formation de
martensite induite par contrainte

g - . . .

- entre M et My la limite élastique est due au glissement
dans 1'Austénite ; la martensite étant postérieurement induite
par la déformation plastique.

- au-dessus de M, la limite &lastique est également due au glis—
sement dans 1'dusténite mais plus aucune transformation ne peut
tre induite.
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locations dans la phase mére et c'est seulement ensuite qu'il y a formation
de la martensite dont la nucléation est favorisée par la déformation plas-
tique.

Au dessus de Md plus aucune transformation martensitique n'est
possible.

En résumé

- Entre Ms et Msj on peut induire la martensite par une contrainte
inférieure 3 la limite élastique de la phase mére.

~ Entre MSO et Md la limite élastique de la phase mére est atteinte
avant que la transformation ne se produise et c'est seulement aprés une cer-

taine déformation plastique que la transformation martensitique se déclenche
~ Au dessus de Md plus aucune transformation n'est possible.

Pour les alliages ferreux (excepté FeBPt ordonné) MSO est assez

proche de MS et la pente est forte.

Ca
dTO

Au contraire pour les alliages & faible hystérésis thermique de
transformation, il existe un large domaine de température od la transforma-
tion martensitique peut &étre induite par la contrainte. Cette caractéristique
de la transformation joue un rdle important dans plusieurs propriétés thermo-
mécaniques trés intéressantes (67)

- la thermoélasticité

-~ la pseudoélasticité

- 1'effet de mémoire de forme et l'effet de mémoire réversible.

Nous avons déja évoqué la thermoélasticité pour les transforma-
tions martensitiques 3 faible hystérésis en température

La martensite se forme et croit de fagon continue lorsque la
température décroit et disparait continuement lorsque la température croft.

La transformation se poursuit essentiellement par un équilibre entre la force
motrice et une énergie "résistive' dont la composante principale est l'éner-
glie élastique emmagasinée (figure !8a).

Le comportement pseudoélastique est le comportement analogue lors-
que la transformation est induite par une contrainte au-dessus de la tempé-
rature Af

La transformation est continue avec 1'accroissement de la contrainte
et se revertit continuement lorsque la contrainte décrolt (figure 18 b). La
transformation se traduit alors par une déformation importante dans le "sens'
de la contrainte (figure 18¢). Cette déformation provient du fait que la ou
les variantes de martensite induites sont celles dont la déformation va dans

v

le "sens" de la contrainte. La figure 19 montre schématiquement ce phénoméne

pour une transformation d deux variantes.
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TOAg

Vm Vm
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Mg KT < Ag
T> Ag
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€ T d

Figure 18 : (d'aprés (67))

a) Génération de la martensite par abaissement de température.(V

volume de martensite, V volume total) T croissante dirigée vers
le bas.

b) Génération de la martensite pAat contrainte.

¢) Courbe effort déformation correspondant ab)

d) Courbe effort déformation produite entre M et A (possible pour
les alliages de type b figure 13). La reversion de la déforma—

tion peut se faire par rechauffage au-dessus de Af : effet de
mémoire.
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Figure 19
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Transformation martensitique fictive (incompl&te) & deux varian-
tes. La génération par abaissement de tempBrature produit les
deux variantes de maniére équiprobable, ce qui donne une défor-
mation macroscopique nulle.

La génération par contrainte de cisaillement ne produit que

la variante 1 ce qui donne une déformation macroscopique dans le
"sens' de la contrainte.
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Comme la température est supérieure 3 Ag, lorsque l'on cesse
d'appliquer la contrainte il y a réversion et l'on retrouve l'échantillon
avec sa forme initiale.

Si la température est comprise entre MS et Mf ilsubsistera tout
ou partie de la martensite formée et le retour a la phase mére initiale
nécessitera un chauffage au dessus de Af, c'est ce que l'on appelle l'effet
de mémoire de forme (figure 18d).

En fait, 1'effet de mémoire de forme est un phénoméne plus géné-
ral et se produit également lorsque 1'échantillon est complétement marten-—
sitique lors de l'application de la contrainte. Dans ce cas la déformation
induite provient de 1'&change entre variantes =t /ou de la modification de
leur structure interne (macles, fautes d'empilement). La figure 20 montre
schématiquement le cas de l'Echange entre variantes.

Enfin, pour certains alliages il existe ce que l'on appelle 1'effet
de mémoire réversible

la transformaticnmartensitique s'accompagne d'une déformation méme
en 1'absence de contrainte. Cette déformation disparait au chauffage en vertu
de 1l'effet de mémoire de forme "direct".

Normalement, la transformation produite thermiquement fourmit
une quantité équivalente de chaque variante de martensite de telle sorte qu'il
n'y a pas de changement de forme macroscopique. Par contre, s'il existe une
distribution préférentielle de sites de germination favorisant un type de
variante, la transformation conduira & une déformation macroscopique. Si
les sites ne sont pas détruits par la transformation inverse, la déforma-
tion induite par la transformation pourra &tre répétée sur des cycles
thermiques successifs (figure 21).

Un exemple extréme de cet effet est la transformation d'un mono-
cristal de phase mére en un monocristal de martensite.

Le phénoméne de mémoire réversible peut s'obtenir soit par défor-
mation plastique vraie (dislocations) de la phase mére, soit en réalisant
un cyclage de transformation sous contrainte. L'origine de l'effet de mémoire
réversible est encore mal connu. Il est vraisemblablement lié aux défauts
de structure orientés que 1l'on introduit dans la phase mére et qui orientent
la nucléation. ’

La figure 22 résume les différents phénoménes que nous venous

d'exposer (sauf l'effet de mémoire réversible).
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Echange entre variantes sous l'action d'une contrainte.

¥ 3
Ag
1
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2 As
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€
Figure 21 : Effet de mémoire réversible

I. Effet de mémoire direct
2. Effet de mémoire inverse
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T
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Figure 22 : Résumé du comportement thermomécanique d'un alliage &
transormation martensitique thermoélastique.
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[ - INTRODUCTION

Le terme recristallisation couvre un vaste sujet et s'adresse & des
phénoménes variés et parfois bien différents; les points communs résident dans
le changement de 1'un ou de plusieurs des paramétres structuraux : forme, taille
et orientation des grains, par la mise en oeuvre de 1'un ou des deux mécanismes
suivants B

- la création de nouveaux joints,
- la migration des joints du matériau.

Cette caractérisation de la recristallisation nous servira de définition. Celle-
ci présente un caractére général et englobe en particulier les systémes
multiphasés; elle ne suppose pas }es matériaux en équilibre chimique. Cependant
nous nous limiterons aux matériaux assez purs pour que les réarrangements
chimiques restent limités. Aussi nous n'aborderons pas ni les systémes
multiphasés, ni les solutions solides sursaturées dans lesquelles 1'interaction
précipitation-migration de joint se révéle prépondérante; Hornbogen et al en
ont donné une revue récente [1]. On remarque que la définition que nous avons
adoptée exclut non seulement la cristallisation des amorphes mais aussi la
cristallisation par mise en solution puis transport par des phases liquides
interstitielles.

La recristallisation peut se produire pendant une déformation plastique
et sera alors qualifiée de dynamique (terme métallurgique) ou syntectonique
(terme géologique); lorsqu'elle a lieu en 1'absence d'une contrainte mécanique,
pendant un maintien en température (ou recuit) elle est qualifiée de statique
ou post-tectonique.

Les études de la recristallisation se classent schématiquement en deux
catégories : les unes concernent les mécanismes fondamentaux tels que formation
de nouveaux joints et la migration de joint; les autres se préoccupent du
comportement global du matériau et analysent 1'évolution des paramétres structuraux
(& savoir forme, taille et orientation des grains) en fonction de différents
paramétres : pureté, température, temps d'observation, contrainte extérieure...
Notre exposé s'articulera autour de ces deux types d'approche de la recristallisation

# Lles paramiines stwctunaux peuvent dvofuen sans qu' il y alt crdation cu mighation
de joints; par exemple par transport de matiire pan dif{usion comme dans Ze {luage
Nabarro-Henning ou glissement aux joints comme dans fe régime de dé{onmation

supenplastique; makls dans ces deux cas on ne parle pas usuellement de tecwistallisa-
tion.
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11 - MECANISMES FONDAMENTAUX

Dans ce paragraphe nous précisons les résultats importants relatifs
3 la migration d'un joint, puis présentons les différents types de recristallisation
que 1'on rencontre dans les matériaux purs. Avant d'aborder ces deux points on
rappelle quelques notions sur Ja structure d'un joint plan.

IT.1 - STRUCTURE DU JOINT

Un joint constitue la surface de discontinuité entre deux cristaux de
méme structure cristalline mais d'orientation différente. Un joint plan est
caractérisé par cing paramétres macroscopiques : 1'axe et 1'angie de 1a
désorientation, la plan du joint. Si 1'axe de rotation est paralléle au joint
Je joint est dit de flexion; s'il est perpendiculaire, i1 est dit de torsion.

La structure du joint dépend, de Faéon essentielle, de la désorientation
entre les deux grains. On distingue les faibles désorientations (jusqu'd 10-15%),
pour lesquelles on parlera de sous-joints, des fortes désorientations (2 > 10-15°).
Bien qu'il n'existe pas de frontiére franche, bon nombre de propriétés physiques
confirment 1'existence de ces deux domaines.

II.1.1 - SOUS-JOINTS

Les figures 1 a et b permettent de se convaincre, dans un cas simple,
qu'un sous-joint peut étre décrit comme une famille, en général un ensemble de
plusieurs familles, de dislocations paralléles dont les vecteurs de Burgers
appartiennent au réseau de translation du cristal (dislocations dites de réseau) .
Les réseaux de dislocations qui décrivent un sous-joint donné (G, axe de rotation;
3, angle de rotation; n, normale au plan du joint) doivent vérifier la relation
de Frank [2]

= R RV
L =2 sin 7 VAu

ou V est un vecteur quelconque porté par le sous-joint et 7 la somme des vecteurs
de Burgers des dislocations traversées par V.

pour la figure 1 on a ainsi b = [100] et une densité de dislocations o donnée par :

1
5= % sin

~ W



Fig. 1 : l.a - Grain 1 et 2 désorientés Fig. 1.b
T de 9 autour d'un axe
<100>, perpendiculaire
d la figure.

: Sous-joint de méme désorienta-
tion que l.a, composé d'une
famille de dislocations coins,
naralléles et équidistantes ;
b = :100} , & = b/d.

° ° Pl 3 e e N °
‘ . o o o . . ¢ Flg. 2 : Joint de désorientation = =
. .t . 36,87° ; axe 001: ; plan du
R //\ L joint (310) ; en pointilles :
0" 0’ 3¢ . structure du joint ; en traits
e I~ u el ,f‘-._‘,f‘\\\\d/"".‘.' pleins : motif périodique.
. Y e T, . . D'aprés 537).
. ° . N Pl ° v ° e
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soit si & est petit la relation classique

[=}

<
o=
o

ot

11 est important de noter gque la relation de Frank est un critére géométrique,
condition nécessaire de stabilité {car elle implique une contrainte nulle 3

grande distance) mais non suffisante. Elle ne permet pas d'obtenir, en général,
une solution unique ni, en conséquence, d'avoir accés a la structure fine du
sous-joint. Seule une approche énergétique permet de discuter de la solution
d'énergie minimale et d'assurer la stabilité du réseau de dislocations. Ainsi a-t-
on pu interpréter les configurations relatives & plusieurs sous-joints de flexion
dans le germanium, observées par une étude récente en haute résolution [8].

Lorsque la désorientation croit, la densité de dislocations augmente
(d'aprés la relation de Frank); la distance entre dislocations diminue donc
jusqu'a ce que les coeurs se recouvrent : la notion de dislocation de réseau
n'a alors plus de sens physique : on est en présence d'un joint. L'introduction
de nouveaux concepts se révélent nécessaire (on remarque cependant gue la relation

de Frank reste valable pour toute désorientation).
IT.1.2 - JOINTS

L'approche qui s'est révélée la plus féconde repose sur 1'étude des
propriétés géométriques du bicristal formé par la superposition des réseaux de
chaque grain. Pour les réseaux cubiques on montre que pour certaines désorientations
dites de concidence, il existe un réseau commun aux deux réseaux (ou réseau
de coincidence). On introduit alors le biréseau, réseau réciproque du réseau de
coincidence qui est formé par 1'ensemble des translations El + EZ Torsque El et EZ
décrivent respectivement les réseaux 1 et 2 (le biréseau correspond au réseau 0SC
de la littérature anglaise).

L'idée fondamentale sur laquelle sont batis les modéles actuels est
de privilégier Tes joints qui passent par les sites de coincidence (ou joints
de coTncidence) et qui correspondent & une densité de sites de coTncidence
maximale. L'écart 3 la coincidence d'un joint quelconque sera alors décrit par
un réseau de dislocations, superposé a la structure du joint de coincidence le
plus proche (6]. Toutefois, contrairement aux sous-joints, les vecteurs de
Burgers des dislocations parfaites du joint n'appartiennent pas nécessairement
au réseau initial : ils appartiennent au biréseau qui contient toutes les

translations laissant invariants a la fois les deux réseaux. Les observations
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en microscopie électronique ont confirmé & 1'évidence le bien fondé de cette
idée. Le probléme de la structure d'un joint se résume donc & déterminer les
structures des joints de coTncidence.

L'approche géométrique, que nous avons briévement présentée ci-dessus,
a conduit & concevoir la structure atomique d'un tel joint comme formée de
la juxtaposition périodique d'un motif plus ou moins compliqué; la structure
d'un joint de coincidence est donc une structure périodique i deux dimensions
(13 période étant égale & la période des sites de coincidence). La déterminatian
précise de la structure nécessite 1'introduction d'un sixiéme paramétre qui
correspond & une translation d'un réseau par rapport & 1'autre. Les résultats
obtenus par des simulations & 1’'ordinateur [54] ainsi que par des études en
diffraction X [55] confirment la nature cristalline doublement périodique d'un

joint de coTncidence (Fig. 2) et plus généralement d'un joint quelconque [55].

L'analyse en termes de réseaux de coincidence permet de traiter les
sous-joints comme un cas particulier : un sous-joint est associé au joint de
coincidence de désorientation nulle (le biréseau est identique au réseau initial).
Lorsque le réseau est non cubique, les désorientations de coTncidence n'existent
qu'exceptionnellement. Cependant il est possible de déterminer des réseaux de
coTncidence approchés [5]; aussi est-il raisonnable de penser que les propriétés
des réseaux cubiques liées & 1'existence des réseaux de coincidence sont
transposables aux réseaux non cubiques.

La terminologie des joints de grains distinguent plusieurs types de
dislocations. On appelle dislocations intrinséques les dislocations qui traduisent
T'écart & la coincidence; elles possédent, ou plutdt le réseau de dislocations
posséde un champ de contrainte & courte distance; on appelle dislocation
extrinséque un défaut linéaire de Ta structure du joint; elle est associée
d un champ de contrainte d longue distance. Depuis une dizaine d‘années un effort
considérable est porté sur 1'Gtude de ces deux types de dislocations [4].

I1 a été suggéré que les joints de coincidence de faible périodicité,
dont les joints de macle sont des cas particuliers, possédent des propriétés
physiques spécifiques. En fait, les résultats expérimentaux dont on dispose ne
permettent pas de confirmer la généralité de cette hypothése. Toutefois, il
semble bien &tabli que la ségrégation des impuretés est moins importante pour
un tel joint que pour un joint quelconque.
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11.2 - MIGRATION DE JOINT

II.2.1 - MECANISME DE MIGRATION

a) Sous-joint
Un sous-joint étant composé de dislocations de réseau, on congoit
aisément que la migration du sous-joint puisse étre obtenue par une combinaison
de glissement et de montée des dislocations. Des observations in-situ ont
récemment confirmé ce mécanisme [7].

b) Joint

Le mécanisme de migration des joints reste bien mal connu. La majorité
des modéles décrit la migration comme résuitant du transport, thermiquement
activé, d'un atome ou d'un groupe d'atomes d'un grain & 1'autre & travers le
joint [3]. Les détails du mécanisme de transpert ne sont pas précisés ou semblent
peu compatibles avec la description de la structure du joint présentée ci-dessus.
Les modéles introduisent des paramétres ad-noc que 1'expérience ne permet pas
toujours de préciser [58]

L'analyse quantitative est fondée sur le schéma de la théorie des
vitesses absolues de réaction : la barriére d'énergie libre associée au joint
est modifiée par la force motrice F (Fig. 3) de telle sorte que les fréquences
de saut d'un atome du grain 1 vers le grain 2 et vice-versa sont données par :

AG + Ag/?
ny = vy exp - §_iE%SL_

qzzvzexp-&_hﬁ_g/_z

(Vi est une fréquence d'attaque qui s'interpréte comme 1'inverse du temps de

séjour de 1'atome dans sa position de col; aAg = F b3).

D'oG la vitesse de migration (v = RERTY L déplacement du joint):

Vo= exp - %% [exp %%T - exp - %%T ]

Or 4g/kT << 1 (en recristallisation primaire qui procure la force motrice la plus
forte %%‘x 0,02); on obtient finalement :

3
= AbVF
v _n_v___expé%exp-%?, (1)

en posant ( 4G = AH - T AS).



G

J 24

Fig. 3 : Energie libre d'un jqint soumis d une force mo;rice
F = Ag/b3 ; en pointillés : le joint & 1'équilibre.

Fig. 4 : Dislocation de macle b et marche associée de hauteur h
lorsque le couple marche-dislocation se déplace vers la
droite {ou la gauche), le joint migre vers le bas (ou vers
le haut) ; en général les atomes qui se trouvent dans la
zone balayée par la marche doivent subir des réarrangements
(ou shuffle), aprés le passage du couple marche-dislocation.

»
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Des modéles plus sophistiqués ont essayé de tenir compte de la
structure du joint; ils conduisent cependant 3 une expression trés similaire
a (1) pondérée d'un facteur géométrique.

Suivant le paramétre auquel on s'intéresse on écrira (1) sous 1'une

des formes suivantes :

- force motrice = (avec m mobilité intrinséque du joint et F forces appliquées

au joint)
V=mF

On obtient une relation linéaire entre la vitesse et la force totale; si on
distingue les forces motrices Fm des forces de freinage f(V), on a :

Vv o=m (F_ - f(V)) ' (2)

- en température

_ AH
V = Vo exp - 1T {3)

La vitesse varie avec la température suivant une loi d'Arrhénius.

L'absence d'un mécanisme atomique de migration ne permet pas d'évaluer
théoriguement les divers paramétres de 1a relation (1) ou plus modestement de
les relier de facon convaincante & d'autres paramétres physiques (coefficient
de diffusion par exemple). Cependant on a montré récemment gu'une dislocation
extrinséque est parfois associée & un décrochement ou marche sur le joint, ce qui
généralise le concept de dislocation de macle (Fig. 4). [1 a été proposé que la
propagation du couple marche-dislocation, qui conduit & une migration du joint,

cerait un des mécanismes élémentaires de migration [9, 101.
II.2.2 -~ INTERACTION IMPURETES-JOINT

Un joint est un défaut dans la structure cristalline; il interagit avec
Jes autres défauts et en particulier avec les impuretés. La concentration

d'impuretés au voisinage immédiat d'un joint immobile est donnée par
~ U
C = CO exp - T

avec CO, la concentration en volume et U, 1'énergie d'interaction d'origine

élastique et électronique qui est de 1'ordre de 0,1 eV (U < 0).

Lorsque le joint se déplace 1'atmosphére d'impuretés Je suit par
diffusion. Or la répartition de cette atmosphére devient asymétrique dés que le
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Joint commence & migrer; i1 en résulte une force de freinage qui a pour expression
(Ox est pris suivant la perpendiculaire au joint)

40

. W
fi(v) = J_mC (V,x) 5 dx

et qui dépend donc comme la concentration d'impuretés C (V,x) de la vitesse de
migration V.

Plusieurs auteurs ont développé des modéles phénoménolagiques trés
sembiables les uns aux autres. Le plus évolué a été proposé par Licke et Stiwe
(1970) [11] qui ont résolu 1'équation implicite (2) en approximant fi(V) par :

£V = av ‘
T = \
“\ / 1+bV§

e

En effet, si V tend vers zéro, le nuage devient symétrique, f(V) s'annule
donc; si V tend vers 1'infini, la diffusion n'est plus assez rapide pour que les
impuretés suivent le joint, f(V) s'annule donc. Or (4) est la forme la plus simple
d'une courbe en “cloche" qui s'annule pour zéro et 1'infini et orend des valeurs
finies de signe constant dans 1'intervalle [0,~{.

Les résultats essentiels de la théorie de Liicke et Stiiwe peuvent se
comprendre aisement par une discussion graphique [13];(2) peut en effet s'écrire

V.
CRERRIU

dont les solutions V sont les points d'intersection de la droite Fm - %-avec la
courbe représentative de fi(V). La variation de la vitesse V en fonction des

trois paramétres = Co, T et Fm, résulte des positions relatives de la courbe en
cloche et de la droite (Fig. 5 a). Par exemple sojent CO et T données, c'est-d-dire
m et fi(V) fixés; supposons qu'il existe deux forces motrices critiques ch et

Flmc telles que 1'on ait deux racines V dont une double {cas de la figure 5 a);
alors la variation de la vitesse V en fonction de la force motrice fm aura

1'allure d'une courbe en S (Fig. 5 b); ch sépare une région & faibles vitesses

(le joint est “chargé" d'impuretés) d'une région a fortes vitesses (le joint s'est
Tibéré de ses impuretés). On obtient un résultat tout & fait similaire si au lieu de

Fm on prend comme variables CO ou T; on définit alors une concentration critique

Coc OU une température critique Tc‘ La transition entre ces deux régimes de
migration est plus ou moins brutale.

Les observations expérimentales confirment dans 1'ensemble 1'analyse
ci-dessus.




\Y
m
F
Fig. 5.a : Discussion graphigue de la Fig. 5.b : La variation de la vitesse
reTation (5) @ Fi(V) = Fp - 4 y en fonction de F_ corres-
T et Co fixées : pondant au graphique 5.A.

F< Fc ou F ~ FC 1 racine V

F = Fé ou F=F_ 2racines V
d8nt une double.
Fé< F < FC 3 racines V

1.°C

1000 800 600 300 400 336

o

K'T{cm® *K /sec)

[} e} 2 14
104 TR

1

ig. 6 : Vitesse de migration dans des
bicristaux de cuivre (axe de
désorientation '0017).

Groupe A sous-joints : @ =2,5,9"
Groupe B joints : &= 187 et 32°.
D'aprés [131).
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II.2.3 - RESULTATS EXPERIMENTAUX

Les nombreuses études réalisées sur des bicristaux, d'orientation bien
définie, ou sur les polycristaux, ont apporté une masse d'informations parfois
contradictoires. Elles font cependant apparaitre 1'influence prépondérante
des impuretés en solution solide et montrent qu'il est délicat de distinguer un
effet intrinséque d'un effet d'impuretés méme sur les matériaux ultra purs
(CO v 10_6 ppm) (la concentration d‘impuretés au joint peut atteindre 1O4 fois
celle en volume).

a) Force motrice V = m Fm

La linearité de V en fonction de la force motrice n'a &té vérifiée que
dans quelques cas [13]. Les problémes rencontrés résident non seulement dans
i'ubtention de matériaux assez purs mais aussi dans ia difficuite d'evaluer

correctement Fm.
b) Température V = VO exp(- H/kT)

La vitesse suit effectivement, pour des domaines de température définis,
une Toi d'Arrhénjus. Les énergies d'activation sont comprises assez généralement
(matériaux suffisamment purs) entre 1'énergie d'autodiffusion en volume, 4 basses
températures et 1'énergie d'autodiffusion intergranulaire, & hautes températures.
Plusieurs travaux ont mis en évidence que dans les matériaux trés purs la transition
a lieu vers 0,8 T : cette transition a éteé interprétée comme traduisant un
changement dans la structure du joint [3].

c) Caractéristiques géométrigues du -oint

IT est bien établi que Tes joints de flexion migrent plus rapidement
que les joints de torsion. Une conséquence en est la forme anisotrope gue
présentent certains grains recristallisés. La mobilité croit comme la
désorientation x. Au dela de 10-15°, elle varie assez peu, certains joints comme
les joints de macle cohérents présentant cependant une mobilitd trés faible. Le
point & retenir est que la mobilité des Jjoints est supérieure 4 celle des
sous-joints de plusieurs ordres de grandeur (Fig. 6). La sensibilité des joints
de coincidence aux impuretés semble en général plus faible que pour les joints
quelcongues (Fig. 7 b); la variation de 1'énergie d'activation avec la
désorientation, observée dans de nombreux cas pourrait étre liée plus i des
différences de ségrégation d'impuretés qu'd la structure du joint [55].

1
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&) Impuretés

Un certain nombre d'études expérimentales soutiennent du moins
qualitativement le schéma de Liicke et Stiiwe. Ainsi Frois et al [14] ont mesuré
1a vitesse maximale de croissance des grains recristallisés dans des polycristaux
d'aluminium. L'influence de la concentration d'impuretés met clairement en
évidence 1'existence des deux régimes de migration (Fig. 8 a) et la variation de
1'énergie d'activation (Fig. 8 b) (dans ces expériences la température et la
force motrice sont fixées). Dans une &tude récente Guillopé et al [15] observent
que dans NaCl, la recristallisation dynamique par migration (voir § 11.3.2) ne se
produit que pour une force motrice minimum . Dans le plan Fm’ T on peut ainsi
déterminer une frontiére : elle limite un domaine o0 la recristallisation dynamique

. .

par migration a Tieu d'un domaine o3 elle est impossible. Les auteurs montient
que cette frontiére peut étre interprétée dans le cadre du modéle de Liicke et
Stiwe, comme la variation de ch avec la température. L'allure de la courbe
critique FmC(T) ainsi que son comportement avec une variation de la concentration

d'impuretés confirme cette interprétation.

Quantitativement 1'accord laisse & désirer; il ne faut cependant pas
oublier que 1'expression analytique de fi(V) choisie (relation (4)) n'est
valable que sous certaines conditions; elles signifient en fait que seul le
domaine des fortes vitesses est accessible au madéle.

On remarquera cependant que des observations expérimentales contredisent
Tes résultats du modéle de Licke et Stiwe; elles suggérent une concentration
d"impuretés 'supérieure d celle prévue théoriquement [16] et 1'existence d'une
force de freinage indépendante de la vitesse [17].

I1.3 = TYPES DE RECRISTALLISATION

Méme pour des matériaux purs, la recristallisation qualifie des
phénoménes de nature assez différente. Nous 1'avons caractérisée par la formation
et/ou la migration .de joints de grains. L'état de nos connaissances améne &
distinguer deux situations bien distinctes.

II.3.1 = RECRISTALLISATION DYNAMIQUE PAR ROTATION ET RECRISTALLISATION ‘IN SITU

La recristallisation par rotation est la formation de nouveaux joints
par déformation plastique sans qu'il y ait migration de joint. Elle s'accompagne

donc d'une augmentation de 1'énergie interne du matériau.

Les hétérogénéités de la déformation plastique peuvent provoquer
Tocalement des incompatibilités de déformation : pour que la continuité du
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Fig. 8.a : Vitesse de migration en Fig. 8.b : Influence de la concen-

fonction de C, ; aluminium laming, Tration d'impuretés (Mg) sur
recuit T = 138°. Les courbes supé- 1'énergie d'activation de Ta
rieures ont été extrapolées a partir migration ; polycristaux

des données de la température am- d'aluminium laminds.(D'aprés
biante. (D'aprés [14]). (61]).

Fig. 9.a : Bandes de déformation Fig. 9.b : Cellules de déformation :
[fTeches) ; polycristal de fer nickel recuit 10 minutes & 425°C ;
3 gros grains : 40 % de réduc-

pas de recristallisation (x30.000)
tion en compression. Désorien- (D'aprés [62]).

tation de 53° entre 5(A3) et
27(A2) ; 47° entre 65(A7) et
64(Ap).(D'apres [21]) (x250).
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milieu soit préservée il est nécessaire d'introduire des dislocations dites géomé-
triquement nécessaires qui sont ainsi stockées dans le matériau (ces dislocations
représentent les dislocations responsables des déformations incompatibles).

Suivant la température et les matériaux, elles se concentrent dans des zones

plus ou moins larges : i1 en résulte une variation de 1'orientation
cristallographique & travers ces zones. $i les incompatibilités demeurent
suffisamment longtemps ou si elles sont trés fortes, la désorientation augmente

et peut atteindre des valeurs élevées : on est en présence de.pseudo-joints ou,

si la température est assez élevée, de joints parfaits [15]. Cette recristailisation
et la déformation plastique sont simultanées : elle est donc dynamique.

A la suite de Hu (1963) [31] de nombreux travaux récents 1'ont

48Faprms

clairement mis en évidence par 1'stude de la microstructure d'un matéri

I

plastiquement [15, 18, 19].

Aux basses températures (T/Tf < 0,5; Tf température de fusion) deux
types de structures sont observés : des bandes de déformation et des cellules.

Les bandes de déformation (Fig. 9 a), zone d'une largeur inférieure au
micron sont composées d'écheveaux de dislocations; elles constituent la frontiére
entre deux régions qui ont subi des déformations compatibles. Des études
detaillées [20, 21] ont récemment précisé leur géométrie et leur morphologie i
1'aide de la technique de diffraction Kossel. Elles montrent notamment leur
rapide développement tant dans 1'aluminium (cfc) que dans le fer (bec). Ainsi,

a 10% de réduction (essais en compression uniaxiale) la désorientation atteint

10°, 17° & 20% et 40° & 40%. Les dislocations géométriquement nécessaires combinées
& celles responsables de la déformation peuvent former une microstructure plus
réguliére que les bandes de déformation et s'arranger en cellules (Fig. 9 b). Si

la taille moyenne, de 1'ordre du micron, reste stable aprés 10-20% de déformation,
par contre la désorientation moyenne augmente sensiblement pour atteindre des
valeurs &levées (Fig. 10).

A haute température (T/Tf > 0,5), l'agitation thermique favorise la
restauration c'est-d-dire le réarrangement (ou polygonisation) et 1‘annihilation
éventuelle des dislocations. La sous-structure se présente alors sous la forme de
sous-joints bien formés. Des expériences effectuées sur des monocristaux de NaCl
{15], de molybdéne [19] et sur des polycristaux de quartz [18] ont montré cue
la désorientation entre sous-grains peut augmenter jusqu'a un point (15-26°) ol

Tes sous-grains deviennent des grains bien individualisés.

L'existence de la recristallisation par rotation est trés générale;
elle a 6té mise en évidence aussi bien dans les métaux [23, 21] que dans les

oxydes [12], les cristaux ioniques [15] et les roches [18, 22], & basses températurec
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Fig. 10 : Augmentation de la désorientation des cellules au cours du
filage ; Fe = 0,007 « C 5 les fléches indiquent les désorien-

tations moyennes. (D'aprés 621).

Fig. 1l1.a : Migration des joints vers
aur convexité : recristallisation
primaire (G1 < GZ)'

Fig. 11.b : Migration des joints vers
sur concavité : croissance de grain.

Fig. 12 : Quatre étapes
schématigues de la coalescence
de sous-grains.
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(20, 217 tout comme & haute température {15, 18], dans les structures cfc [15, 20],
cc [21], hexagonale [18] et orthorombique [22]. Cependant i) est clair qu'elle
dépend étroitement des conditions de sollicitation et des divers mécanismes de
déformation actifs. Elle suppose de plus, que la création du nouveau joint ne

soit pas stoppée soit par la migration du sous-joint, soit purement et simplement
par la migration d'un autre joint.

La recristallisation in situ présente quelques analogies avec la
recristallisation par rotation. Lors d'un recuijt statique on observe
fréquemment le réarrangement sous forme de sous-joints des dislocations isolées.
Mais i1 arrive, notamment dans les matériaux ayant une forte concentration
de précipités, que la désorientation des sous-joints augmente au point qu'ils
dnivent &tre considéréds comme des Joints. Le matériau 2 2lors subi une
recristallisation qualifiée d'in-situ ou continue. Elle différe de la
recristallisation par rotation par 1'origine de la force motrice qui résulte
dans ce cas d'une diminution de 1'énergie interne : 1'énergie d'une dislocation est
plus faible dans un sous-joint que dans le cristal. Une condition nécessaire 3
son observation est que la migration des autres joints soit inopérante : i1 n'est
donc pas étonnant qu'elle est mise en évidence essentiellement dans les matériaux
avec de nombreux précipités.

II.3.2 - RECRISTALLISATION PAR MIGRATION

Ce type de recristallisation est caractérise par la migration importante
des joints. Contrairement & la recristallisation par rotation, elle est associée
a une diminution de 1'énergie libre du systéme, qui procure la force motrice

a la migration; elle s'observe aussi bien lors d'un recuit que pendant une
déformation.

L'origine de la force motrice est triple :

a) Comme nous 1'avons vu dans le paragraphe précédent, la déformation olastique
augmente 1'énergie interne, stockée sous forme de bandes de déformation, de
cellules et de parois de polygonisation; si o, et 0, sont 13 densité moyenne de
dislocations respectivement en avant et en arriére du front de recristallisation,
la force motrice s'exprime par

u @ module de cisaillement

b : module du vecteur de Burgers
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Typiquement on a :

ub% = 1073 dynes

Fl = 108 dynes em?

Lorsque la force motrice dérive d'une diminution de 1'énergie interne
de déformation plastique, la recristallisation est dite primaire. Dans ce cas les
joints se déplacent vers leur convexité (Fig. 1l a).

Historiquement, la recristallisation primaire a été identifiée comme
une transformation par nucléation-croissance. Une relation du fype d'Avrami 2

d'ailleurs 8té utilisée pour en représenter la cinétique :
k
X(t) =1 -exp Bt

(X{t) = fraction recristallisée).

Cependant 1'exposant k n'a pas grande signification physique; les
valeurs déterminées expérimentaiement sont de plus assez dispersées (de 1 a 4
[23, 24]1); la détermination de X(t) présente donc un intérét limité. La "nucléation”
sera discutée au paragraphe I1.4.

b) Une fois la recristallisation primaire terminée, le matériau est formé
de grains équiaxes, de faible taille et possédant peu de défauts; 1'énergie du
polycristal peut 8tre toutefois abaissée en diminuant 1'énergie intergranulaire
par une croissance des 4rains. Si R est 1a taille de arain et v 1'énergie de joint,
la force motrice s'exprime par

F=__§-—°‘R2Y=w (5)
LY, = '

(a est un coefficient géométrique qui dépend de la forme des grains).

Typiquement on a :

2 R=100'J Y =

(4}

vy = 400 erg cm~

Fo= 10° dynes cm-2

Cette étape de la recristallisation est appelée croissance normale ou anormale
suivant le type de distribution de la taille des grains.
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Dans la croissance de grain, Tle joint se déplace vers sa concavité
(Fig. 11 b). La croissance anormale a été qualifiée de recristallisation
secondaire car elle posséde quelques similitudes avec la recristaliisation

w

primaire; i1 nous parait cependant plus logique de se référer & la nature de
force motrice : nous utiliserons de préférence la dénomination de croissance
anormale (ou encore exagérée) (voir § I11.4).

¢) Lorsque la taille des grains est grande devant 1'une des dimensions de
1'échantillon (par exemple 1'épaisseur d'une tole), le systéme aura tendance
d diminuer son énergie de surface Yo qui est en général anisotrope. On comprend
aisément le réle important de 1' atmosphére puisque Y dépend non seulement de
T'orientation de la surface, mais aussi de 1° adsorpt1on chimique. Ainsi, en
changeant 1'atmosphére, i1 est possible d'intervertir le signe de u\ et par
consequent le sens de migration [25, 26]. On a suggéré la denom1nat1on de
recristallisation tertiaire. La force motrice s'exprime par (e = épaisseur de
la téle)

Typiguement on a :

= 50 erg n? e = 100 u

Fy= 10 dynes m?

I.4 - QU'ENTEND-ON PAR "GERMINATION" COU "NUCLEATION") 2

Un certain nombre de mécanismes ont €té proposés pour rendre compte de
Ta formation, pendant la recristallisation primaire, d'une région de cristal
parfait & partir de la matrice déformée.

II.4.1 - La théorie classique de nucléation par fluctuations statistiques a
été appliquée a la recristallisation par R, Becker (1926) [27]. Mais la faiblesse
des forces motrices mises en jeu (102 E 103 plus faibles que pour les transformations
bce + cfc) et 1'importance de 1'énergie de joint la rend tout & fait irréalisable.
En effet, d'aprés la théorie, un germe croft si le gain d'énergie volumique
(énergie de formation) est supérieur & 1'augmentation de 1'énergie intergranulaire.
La taille critique est donc

2
Fl4 7R “dR=v8 R. dR

soit Rc de 1'ordre de 0,1 = valeur irréaliste.
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De plus la vitesse de nucléation est donnée par {28]

N=Dexp (-A/KT)

3 2

avec D, le coefficient de diffusion et A = 16 -~~~ /3 F1

On obtient donc une énergie d'activation A de 1'ordre de 10° - 106 eV,

valeur , la encore, absurde

Burke et al (1952) [29] ont proposé une nucléation hétérogéne : un
nouveau grain se crée par exemple au voisinage d'un joint. Cependant on ne
diminue ainsi la taille critique que d'un facteur 0,3 ce qui reste bien
insuffisant. Pour obtenir des valeurs plus faibles ont peut penser & diminuer v;
cela revient & considérer soit des joints de macle, soit des sous-ioints de
faible désorientation mais qui possédent une faible mobilité : le germe ne
pourrait se développer.

La théorie de germination par fluctuations n'est donc pas un mécanisme
approprié pour la recristallisation.

II.4.2 - CROISSANCE DE SOUS-GRAINS PREEXISTANT DANS LE MATERIAU DEFORME

En 1950 Cahn [30] a proposé que les grains recristallisés proviennent
de 1a croissance des sous-gqrains obtenus par polygonisation.

Aprés déformation un matériau contient de nombreux défauts : défauts
ponctuels, dislocations isolées, bandes de déformation... Avant que la
recristallisation ne commence, un premier stade, dit de restauration, élimine ou
réarrange les défauts "individuels" : défauts ponctuels, dislocations isolees
puis éventuellement celles des bandes de déformation et des cellules; il est
observé a condition que la force motrice de recristallisation ne soit pas trop
importante; dans le cas contraire la recristallisation primaire est immédiate

ou poursuit simplement une recristallisation par migration qui était dynamique.

Aprés cette premiére étape, les &tudes expérimentales montrent
effectivement une croissance des sous-grains en particulier dans les zones
fortement déformées i densité importante de dislocations [20, 21, 31, 32, 33, 347,

On a mis en avidence deux mécanismes de grossissement des sous-grains

- la migration de sous-joints [39, 33],

- 1a coalescence de plusieurs sous-grains observée pour la premiére fois
par Hu (1962) [31] (Fig. 12). Comme la migration des sous-joints i1 s'agit d'un
processus assez lent. La coalescence procéderait par extraction successive des

dislocations composant le sous-joint [34] au contraire du modéle proposé par
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Li (1962} [35] qui suppose une montée collective de celles-ci. La force motrice
de la coalescence provient d'une diminution de 1'énergie interne; en effet,
1'énergie de deux sous-joints de désorientation 91 et 82 est supérieure a celle
d'un sous-joint de désorientation 81 * 92.

Le mécanisme de formation:d'un germe de recristallisation s'explique
alors facilement; au cours de la croissance d'un sous-grain dans une région
déformée, la désorientation augmente jusqu'd atteindre le domaine des grands
angles; la mobilité des joints est alors suffisante pour balayer rapidement la
matrice : & ce moment on a atteint la fin de la période d'incubation de la
recristallisation primaire.

II.4.3 -~ MIGRATION .-DE JOINTS PREEXISTANTS

Le mécanisme de “nucléation" décrit dans le paragraphe précédent est
bien établi. Toutefois i1 n'est pas toujours. le plus efficace c'est-a-dire
Te plus rapide car il est limité par la croissance lente des sous-grains.

Dés 1950 Beck et al [36] observent en microscopie optique que les
germes de la recristallisation ne sont en fait que les joints mémes du
polycristal. Le phénoméne a &té confirmé & une échelle plus grande par 1'étude
en microscopie électronique par transmission de Bailey et al (1962) {371 (Fig. 13)
(dans la littérature anglaise i1 est dénommé SIBM : strain-induced boundary

migration).

Une variante du mécanisme met en jeu les bandes de déformation que nous
avons qualifiées de pseudo-joints. Elle a été &tudiée en détail dans [20] et [21]
Tes grains recristallisés croissent & partir d'un des bords de ]a bande et
envahissent rapidement la zone située de 1'autre cété grdce a la formation de
Joints de forte désorientation. La période d'incubation pourrait correspondre a
une évolution nécessaire de la structure du joint : i1 a 6té en effet suggéré que
la structure d'un joint en mouvement diffare de celle au repos.

I1 est généralement admis que la recristallisation par migration, dynami-
que ou non, procéde dans la grande majorité des cas, par le mécanisme que nous
venons de décrire; cela signifie que le réarrangement de Ta structure du ioint est
plus rapide que sa création par une croissance de sous-grains. Ainsi 1'absorption,
par la migration d'un joint initial, de “germes" en train de se développer par le
mécanisme de Cahn a 6té observée [20]. En conséquence, les orientations du matériau
recristallisé sont contenues parmi celles du matériau initial :

# Cette conclusdon ne §'appligue pas au cas des macles de necwit dont fe mécanisme
de {onmation est tads dii4énent des micanismes que nous avons analysés [51].



Fig. 13 :.

Fig. 14 :
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Nickel polycristallin déformé en traction de 16 %
recuit 10 minutes & 425°C {x 15 000) : recristallisation
primaire par le mécanisme du § I1.3.3 (S.1.B.M.) ; en
pointillés : position initiale du joint qui balaie le
grain B (D'aprés [62]).

variation de la taille de grains en fonction du nombre

de cotés (R = R.).

En traits p]eing : relation (6) approximée par R _/R. = 0,2
(n - 1,2). "6

En traits interrompus : résultats expérimentaux de Blanc
R /R =0,25 (n - 2). _

En pointillés : relalion de Hillert: 3R /R =n - 3.
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II1 - ETUDES A CARACTERE GLOBAL

ITT.1 - INTRODUCTION

La structure polycristalline d'un matériau intervient dans les
propriétés physiques, avant tout, par 1'intermédiaire des trois paramétres déja
cités : forme, taille et orientation. Toute analyse du polycristal repose sur la
donnée des fonctions de distribution des valeurs de ces paramétres. La définition
de "bons paramétres" pour la forme et la taille de grains ainsi que la
détermination expérimentale de leur distribution ont fait 1'objet de nombreux
travaux [42]. Toutefois, pour certaines études qui portent sur des polycristaux
a grains équiaxes, on s'intéresse uniquement 3 Ja taille moyenne; on la définira
comme une longueur caractéristique du grain aisément mesurable, par exemple par
le rapport du volume moyen & la surface moyenne des grains; il s'obtient par la
mesure, sur une coupe & deux dimensions, du nombre d'intersections des traces
des joints avec une régle graduée. D'autres définitions du paramétre "taille"
peuvent étre choisies; cependant si les valeurs de Ta taille moyenne ainsi
évaluée différent, i1 n'y a pas lieu de penser que les lois expérimentales dans
lesquelles elle intervient dépendent de la définition adoptée.

Pour représenter et mesurer la répartition des orientations
cristallographiques (ou texture) deux méthodes sont utilisées. La figure de pdles
représente sur une projection stéréo les pdles de plans réflecteurs donnés; la
fonction de distribution d'orientation (0.0.F.) contient, au contraire, toute
T'information; elle décrit la probabilité d'orientation d'un grain, repéré par
Tes angles d'Euler. Dans la pratique, on utilise une fonction approchée obtenue
a partir de la détermination de plusieurs figures de péles.

La compréhension de la formation des textures ainsi que de 1'évolution
de Ta taille de grain sous 1'action de diverses sollicitations se révéle
importante tant pour le géologue que pour le métallurgiste, mais i des points
de vue différents. En effet, si le métallurgiste désire prévoir et contrdler
1'obtention d'une texture au cours des opérations de forgeage, recuit..., le
géologue au contraire est confronté & un probléme de "déconvolution” : quelle
est 1'histoire mécanique et thermique d'un échantillon de roche dont on connait
Ta texture et la taille de grain finales ?

Sans entrer dans les détails des varietés de textures que 1'on rencontre
dans les divers matériaux (consulter (38, 391) nous présentons le cadre général
de Teur interprétation. Nous poursuivons par 1'analyse de la forme des grains qui,
bien qu'ayant suscité 1'intérét depuis fort longtemps [42], est un point relativemenk
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mal connu, probablement parce que le sujet se situe & un niveau descriptif. Au
contraire, 1'évolution cinétique de la taille de grain présente une importance
indiscutable. Plusieurs modéles ont été proposés; nous aborderons ceux qui nous
paraissent les plus riches.

111.2 - TEXTURE

Au cours de la déformation plastique, un polycristal (ou un monocristal)
est, éventuellement, soumis & une recristallisation par rotation. La texture
initiale évolue et le polycristal acquiert une texture dite de déformation.

Elle dépend des mécanismes de déformation (systémes de glissement, maclage)
mais aussi, bien sir, de la texture initiale et de 1'existence ou non d'une
recristallisation dynamique par migration.

La théorie de Taylor [40] constitue une approche trés fructueuse,
malgré la simplicité des hypothéses, pour analyser la texture de déformation
acquise par recristallisation par rotation; elle a permis, en effet, de décrire
correctement nombre de textures de déformation a froid (T/Tf < 0,5). Elle est
fondée sur deux hypothéses :

- la déformation est homogéne; c'est-d-dire : la déformation de chaque grain
dei est identique & la déformation totale dE;

- les p systémes de glissement actifs dans chague grain, qui conduisent & de,
sont choisis en minimisant le travail fourni (dsp : cisaillement du systéme p;

dTp : cission critique)

dw,i = I Tp dsp

La rotation dwi " associée aux p systémes ne correspond pas en général 3 la rotation
d'ensemble du polycristal d2. I1 en résulte une rotation cristallographique
du grain, d'origine élastique

dﬂ,i=df2-dw‘-

Connaissant les différents systémes de glissement possibles pour une sollicitation
donnée on peut calculer la rotation cristallographique de chaque grain et par
conséquent le changement de la texture du matériau. Si le seul effet de la

% On montre qu'un déplacement inginitésimal se dicompose en une dé{oamation
(tenseun symétnique) et en une nofation (tenseuwr anti-symétriquel.
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température est de favoriser la polygonisation, une texture de déformation & chaud
(T/Tf > 0,5) ne sera guére différente de celle obtenue 3 froid.

Le modéle de Taylor de déformation homogéne conduit cependant & des
contraintes internes déraisonnables (les contraintes internes proviennent de
1'accomodation élastique). Des modéles plus récents s'affranchissent de 1'hypothése
d'homogénéité de la déformation et de 1'accomodation purement &lastique [49]. [1s
devraient permettre d'affiner les résultats de 1'approche de Taylor.

Une fois la texture de déformation connue, le second probléme consiste
& prévoir la texture qui résulte d'un recuit {recristallisation primaire). Deux
mécanismes de formation des textures de recristallisation primaire ont été tour
d tour proposés :

- théorie de la nucléation orientée : Ta texture est le reflet des orientations
des "germes” de la recristallisation; il suffjt donc d'en connaitre la texture
pour déterminer celle issue du recuit;

- théorie de Ta croissance préférentielle (ou orientée) : seuls les germes
dont les joints possédent une grande mobilité interviennent pour la texture finale.
L'analyse fine des textures de déformation et de recuit de monocristaux de cuivre
et d'aluminium laminés ont confirmé sans ambiguité le bien fondé de cette théorie
[41]. En effet, une composante faible de Ta texture de déformation a pu étre
reliée & la texture de recuit par une rotation d'axe <111> et d'angle 40°. Or,

il a été montré que, pour un axe <111>, la désorientation de 40° correspond & la
vitesse de migration maximale [41]. La validité de la théorie semble pouvoir &tre
étendue aux polycristaux : Bellier et al [20] trouvent que, pour 1'aluminium
polycristallin, les nouveaux grains croissent le plus rapidement & partir de
bandes de déformation de désorientation voisine de (<111>, 40°). Il est en
définitive probable que la théorie de la croissance préférentielle est assez
générale et s'applique notamment au cas des roches et minéraux. L'analyse
présentée ci-dessus, montre & quel point 1'étude des facteurs qui régissent
1'anisotropie de migration se révéle nécessaire.

IT n'existe pas de théorie générale qui permette de prévoir une texture
de recuit & partir d'une texture de déformation; il n'est donc pas &tonnant
qu'aucun modéle de formation des textures de déformation ne tienne comote d'une

recristallisation par migration.
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I11.3 - ARCHITECTURE DU POLYCRISTAL

Un polycristal est constitué d'un assemblage de grains polyédriques
(nombre V), dont le nombre de sommets (s), d'arétes (A) et de faces (F) satisfont
1'equation d'Euler (que les faces soient courbes ou non)

S-A+F-V=2

La forme d'équilibre découle d'une minimisation de 1'énergie de surface
intergranulaire; alors dans ce cas :

a) Un sommet est commun & 4 arétes et 4 seulement, (donc & 4 grains et &
6 faces).

b) Une aréte est commune & 3 grains et 3 seulement (donc & 3 faces).

Si de plus 1'assemblage est constitué du méme polyédre, Lord Kelvin [42] a montré
que la solution est un polyédre & 14 faces (8 hexagonales, 6 carrées) dit
tétrakaTdécaddre de Kelvin.

Les quelques analyses de la forme tridimensionnelle des grains ont
montré que le polycristal est loin, évidemment, d'étre forme de tels polyédres;
cependant § et F sont voisins de 24 et 14, comme pour Je tétrakaidécaédre de
Kelvin, majs la face la plus fréquente est un pentagone [uslx . Le résultat a
conduit Williams [43] & proposer une autre forme de tétrakaTdécaédre, dite 3,
pour laquelle la proportion des faces pentagonates correspond 4 la fréguence
observée; Un polycrystal idéal serait donc constitué de tétrakaTdécaédres 3 .

A deux dimensions des résultats analogues peuvent étre démontrés. La
relation d'Euler s'écrit :

S-A+F =2

Jes conditions a) et b) impliguent :

c) Un sommet est commun & trois arétes et 3 seulement.

Dans un polycristal réel il est raisonnable de penser que les conditions
a), b) et c) sont vérifices : les observations des coupes métallographigues
prouvent la rareté des points quadruples qui sont probabiement trés instables. I
résulte de c) que le nombre moyen de cOtés 7 des polygones vaut 6, quelle que soit
leur forme. En effet

% Aucune {ntewpriétation n'a pu en itre donnée.

w3 On note qu'un dodicaddre pentagonal ne satisdaid pas a al.
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- ¢) se traduit pas = {(une aréte étant commune & deux sommets)
35 = 2A
- n, défini parn = (z, F)/F, verifie :

L F =2A =nf
non

- soit, avec la relation d'Euler :
n=6(1-2/F)
qui tend bien vers 6 pour F grand.

Si le polycristal est réellement & deux dimensions (grains en forme de
colonnes), la structure idéale est constituée de prismes hexagonaux {structure
d‘energie minimale). Pour un polycristal tridimensionne! la coupe bidimensionnelle
jdéale est, bien sir, une coupe d'un réseau de tétrakaidécaédres de Williams.

Lorsque la croissance n'est pas trop rapide, les angles & chaque sommet
des polygones sont voisins des angles d'équilibre; ils sont donnés par :

i i in
sin ul B sin az B S 13

5! Y2 Y3

avec a1h12+a3 = 27 et BRrns les énergies de joint.
Dans le cas isotrope : Yy =Y, TYa d'ol 2yIn,T0g = 27/3.

Or, pour un polygone & n cités, 1'angle au sommet vaut en moyenne <(1-2/n); il en
résulte que si n est supérieur & 6, la concavité de chaque coté est *ournée vers
1'extérieur et vers 1'intérieur si n est inférieur & 6. De plus d'aorés la valeur
de 1'écart entre 2v/3 et 7(1-2/n) on peut s'attendre & ce que, pour deux solygones
adjacents, la concavité soit tournée vers le grain ayant le moins de c6tés. La
relation entre la grandeur topologique, nombre de cotés, et la grandeur métrigue,
taille de grain, n'a pas &té étudiée de prés. Cependant, il est clair que plus n
est élevé, plus le grain a des chances d'étre grand. Un raisonnement grossier permet
de s'en convaincre; en prenant comme taille de grain le rayon du cercle inscrit, le
rapport entre la taille d'un nolygone régulier & n cOtés et la taille 4'un hexagone
premier voisin vaut :

Rn/Re = tg w/6 cotg +/n (6)
En admettant que les c6tés des polygones soient em moyenne égaux, (6) représente
ta variation de la taille avec le nombre de cotés. La relation est pratiguement

linéaire :

Rn/Rg = 0,2 (n - 1,2)
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L'accord satisfaisant avec les résultats expérimentaux de Blanc [46]
(Fig. 14) confirme que les régles a, b, ¢ sont bien vérifiées pendant une

croissance normale (Rg = R).

I11.5% - CROISSANCE DE GRAIN

On se propose d'étudier la croissance de la taille des grains qui
intervient aprés la recristallisation primaire x; le polycristal est donc formé
de grains presque parfaits : la densité de dislocations, soit isolées, soit sous
forme de sous-joints, est faible. La force motrice pour la migration de joint
provient de la diminution de 1'énergie intergranulaire (§ 11.3.2). La croissance
est dite normale si la répartition P(R) des tailles de grains est unimodale et
anormale (ou exagérée) dans le cas contraire (en général bimodale). Elle peut
&tre successivement et plusieurs fois de suite normale et anormale.

Un recuit isochrone détermine la variation de la taille moyenne R en
fonction de la température. Or, comme nous le verrons, la loi de variation avec
le temps est du type R" - At avec A = Ao exp - (AH/kT). Par conséquent un recuit
isochrone ne permet d'accéder qu'au produit AH/n. Une détermination précise de n,
par des recuits isothermes, est donc nécessaire d'autant que ce paramétre varie
éventuellement avec T et t [46]. De plus Ta connaissance de 1'évolution de la
taille moyenne avec le temps est en soi importante tant du point de vue du
métallurgiste que du géologue. Nous nous pencherons plus particuliérement sur cet
aspect de la croissance des grains.

III.4.1 - CROISSANCE NORMALE

L'évolution avec le temps de la distribution P(R) a &té étudiée par
deux approches jusqu'd présent distinctes :

a) Approche topolcgigue et probabiliste

La question peut étre posée dans les termes suivants : dans quelle mesure
1'évolution de P(R) est régie par des contraintes topologiques et apparait
comme le résultat d'un grand nombre d'événements aléatoires ?

% le naragraphe ne concerwe pas fa crodlssance des nouveaux grains dans la matrice
Scrowie pendant £a recristallisation primaine; {'{nteraction jodnzt-disdocations,
quié en tlsulte, eat un sufet difficile qui falt U'objet de nombreuses Jtudes

actuelles [L].



- 605 -

Rhines et al [59] puis Morral et al [t4} notent que d'un point de vue
topologique, la croissance de grain s'effectue suivant deux transformations : &
trois dimensions, on observera la création ou la disparition de faces accompagnées
d'une permutation des voisins puis la disparition des grains tétraédriques (Fig. 15
a-b); & deux dimensions on aura de méme disparition ou apparition d'arétes avec
permutation de voisins et apparition B ou disparition de polygones triangulaires
(Fig. 16 a-b). Hillert {45] a formulé une remarque intéressante; considérons
un pavage hexagonal qui comprend deux polygones adjacents de 5 et 7 cotés; alors
1'élimination du pentagone i 1'aide des deux transformations ci-dessus
s'accompagne de la formation d'un autre pentagone adjacent au polygone & 7 cotés;
le coupte 5-7 apparait donc comme un défaut stable de la structure. Deux couples
5-7 peuvent suivant leur arrangement soit s'annihiler, soit donner un couple 5-7,
soit rester identiques aprés le jeu des transformations. Hillert & tenté de
décrire le grossissement des grains comme le résultat de la création, la
propagation et T'annihilation des défauts 5-7.

L'aspect statistique de 1'évolution d'une microstructure a été souligné
par Louat [47] puis développé par Blanc en dimension deux [46]. Le modéle
probabiliste de Blanc attribue & chacune des transformations topologiques une
probabilité d'existence. I1 comprend deux étapes :

a - Choix des grains participant a une permutation de voisins :

Une permutation de voisins met en jeu quatre grains dont deux perdent un
coté et deux en gagnent un. Soit Q(n) la distribution des grains & n cétés. Blanc
suppose que la probabilité Pil qu'un grain de n cAtés gagne un cHté est

proportionnelle & Q(n) et & n :

P:l = 2n N(n) / § n Q(n)

De méme pour la probabilité qu'un grain perde un coté :
P} =2n0(n) /T nQ(n)
4

La proportion des grains de chaque classe qui participent & une permutation de
et p"

voisins est déterminée & 1'aide de PE

1 1

® lorsqu’un grain thavernse fe plan de coupe de {L'observation, un pofugone
Lulangubaine peut apparaitre.
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b A

Fig. 15 : Transformations topologiques en dimension trois.

Fig. 15.a : Echange de voisins. Fig. 15.b : Disparition d'un grain
tétraédrique.

Fig, 16 :Transformations topologiques
en dimension deux.
Fig. 16.a : Echange de voisins.
' Fig. 16.b : Disparition d'un grain
Gz triangulaire.
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b - Apparition ou disparition d'un grain triangulaire :

Le modéle de Blanc posséde un degré de liberté : Q(3) est supposé
constant. La proportion des grains triangulaires est alors évaluée. Si la
disparition d'un grain & trois cotés réduit 1'écart de la valeur actuelle
de Q(3) & la valeur initiale un grain triangulaire disparait et trois grains
perdent un c6té. I1s sont choisis d'aprés la probabilité Pg qu'ils soient
voisins d'un grain triangulaire. Blanc suppose que Pg est donnée par :

n_3 n9 Q{n)
3 T n‘3 Q(n)
3

p

ol 6 est ajusté par le calcul de Ta moyenne des cdtés des voisins des grains
que

tvianaulaires n 1'on connait nar aillours
triangulalres Plon connalt par avliaurs.

A partir d'une distribution au hasard (telle que n = 6) les hypothéses énoncées
en a- et b- permettent le calcul par une simulation & 1'ordinateur, d‘une
solution stationnaire Q{n) en fonction de la valeur N(3) fixée initialement. La
solution Q(n) peut &tre raisonnablement approchée par une loi log-normale; elle
présente un maximum pour n = 5 et devient négligeable pour n > 12. Le bon accord
avec les données expérimentales sur la croissance normale [50, 48] montre qu'il
suffit de tenir compte des premiers voisins; il souligne de plus 1'intérét de
1'approche statistique.

b) Approche cinétique

La croissance normale des grains d'un matériau polycristallin n'est pas
sans présenter quelques analogies avec la croissance des cellules d'une structure
formée de bulles de savon [57]. Dans ce dernier cas 1'équilibre de la structure
est dictée par la tension superficielle T, 1a pression du gaz au voisinage de
la surface d'une bulle étant donnée par la formule de Laplace :

P =T (1/R) + L/R,)

(R1 et R2 : rayons de courbure principaux).

En dimension deux le paragraphe II1.3 a montré que la concavité d'un
joint est tourné vers le grain ayant le moins de c6tés; la pression est donc
plus forte dans ce grain que dans le voisin. I1 en résulte que, par diffusion a
travers les parois, les petits grains disparaissent au profit des grands et que
1'interface migre vers son centre de courbure (Fig. 1l b). Le point a noter est
que la force motrice pour la croissance des cellules n'est pas tant la tension
interfaciale que la différence de pression qui résulte d'une différence de

taille (ou d'une différence du nombre de co6tés des grains). Ainsi "Grain growth

results from the interaction between the topological requirements (...) and the
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geometrical needs of surface tension equilibrium" (C.S. Smith [571). Si la
structure est composée de bulles en tatracaidécaédres de méme taille la pression
est identique dans chaque cellule : 1a structure est stable et aucune croissance
n‘est possible.

Dans le cas d'un polycristal, 1'éguivalent de la pression est ce que
nous avons appelé la force motrice (relation (4) § 11.3.2). Pendant la croissance,
certains grains diminuent de taille, d'autres augmentent de taille; il convient
d'en tenir compte. Le modéle de Hillert [45] admet une expression de la forme :

2F2 =y [I/RC - 1/R}

ol R est un rayon critique a déterminer. Dans 1'expression ci-dessus le terme
l/K peut étre interprété comme ia traduction du role des premiers voisins; 11
s1qn1f1e que, en moyenne, chaque grain a le méme environnement. La variation de

la taille d'un grain est alors régie par 1'éguation
2dR/dt = my [1/R_ - 1/R] (7

En adoptant le formalisme mathématique utilisé par Lifshitz et Slyozov pour le
probléme de la coalescence, Hillert montre gue 1'équation (7) posséde une solution
stationnaire. Elle vérifie :

3) ARCZ sy (t-t) (8)

b) R, = R en dimension deux (BR. = 3R en dimension trois).
c) En combinant (7) avec le résultat suivant 40 & Von Neuman (8]
R dR/dt = mv (n/6 - 1)
Hillert obtient une relation entre la taille d'un grain et le nombre n de ses
cotés (Fig. 14)
n=3 (R/RC + 1) (9
d) Les grains dont la taille excéde ZRC, augmentent indéfiniment; 1a
croissance est alors anormale jusqu'd ce que tous les autres grains aient
disparu. On note qu'd ZRC correspond un grain de 9 cotés (relation (9)) a
comparer aux résultats de 8lanc et expérimentaux (§ I11.3) : dans la croissance
normale, les grains sont en proportion négligeable pour n > 12.

e) La distribution des tailles de grains est donnée par (en dimension deux)

P (R/R) = Plu) = 82 u/(2-n)t exp 14/(u-2)]
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Le modéle de Hillert permet donc de décrire assez complétement la
croissance normale. Elle se produit par 1'élimination des grains de moins de
6 cotés (relation {7)) et correspond & une variation parabolique de la taille
moyenne (8). La distribution P{u) obtenue (e) s'écarte notablement des
résyltats expérimentaux de Beck [50] et Blanc [ué]x. Elle sur-estime les grains
de grande taille : le maximum de Q(n), que 1‘on peut calculer & partir de (9},
est obtenu pour n compris entre 6 et 7. L'accord quantitatif insatisfaisant se
retrouve dans la relation (9) (voir Fig. 14); il a probablement pour origine
Ta mauvaise traduction de 1'effet des premiers voisins dans 1'expression (7).
L'autre point & discuter est la loi parabolique de croissance (8); elle
correspond & la Toi “naturelle” que 1'on est en droit d'attendre par le

raisonnement simple :

- la force motrice s'exprime par : F2 = my/Zﬁ; soit avec la relation
V = dR/dt = mF : 2R dA/dt = my.

Dans la pratique on observe une loi du type puissance : R"« t - to’ avec n en
général voisin de 3. Cependant pour les hautes températures et des matériaux
trés purs on a bien n = 2 si on prend soin de déterminer to convenablement

(t0 peut varier avec la température). Trois causes ont été avancées pour
expliquer 1'écart & 1a loi parabolique :

1) Role des précipités : un précipité diminue 1'énergie du joint de ”er S

r est son rayon; il en résulte une force de freinage (force de Zener) qui s'exprime
par (f fraction volumique des précipités)

Fy= 3yf/r = vz

Hillert a tenté dans son modéle de prendre en compte la force de freinage de
Zener. [1 obtient :

2. 2
4dRC/dt =my (1~ 2z RC)

qui représente un état stationnaire de croissance & condition que zR reste
constant au cours du temps; cela signifie que les précipités coalescent, ce qui
n'est pas inconcevable.

* Dlaprlds {4 cu {9) on noie que Plu) et Qln) sent de méme tume.
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2) Rdle des impuretés en solution : le paragraphe 11.2.2 a montré que la

présence des impuretés pouvait avoir un effet drastique sur la vitesse de
migration en particulier lorsgue la force motrice varie aux alentours de Fc' Or,
1a force motrice diminue tout au long de la croissance. Cependant, il n'a jamais
&té observé de transition brusque au cours d'une croissance normale : on reste
donc dans 1'un ou 1'autre des deux régimes de migration nlus probablement dans
celui des faibles vitesses. Schématiquement on peut acrire, d'aprés (2}, (4) et (6)
V=m (F2 - fi) soit, & basses vitesses (fi = aV)
vV = mF2 / (1 + am) = la croissance est encore parabolique.

Pour les grandes vitesses fi = a/bVv, soit :
2

142
Vo= my/r + [{(ym/R}" + ma/b]*" "
Si on admet Yé/RZ > a/b :, on obtient alors
2
)

dans ce cas, la croissance est moins rapide qu'une 1oi parabolique.

V= (2my/R)(1 - aR%/dbmy

3) Role de la texture : la croissance normale d'une facon généraie ne change

pas la texture du recuit primaire mais elle la renforce. I1 en résulte qu'au cours
de 1a croissance de nombreux grains acguiérent des voisins faiblement désorientés;
un sous-joint ayant une énergie plus faible qu'un joint, la force motrice et

par conséquent la vitesse décroissent par 1'intermédiaire de v.

Aucune de ces trois raisons ne rend compte de fagon convaincante de
1'écart 3 la loi paraboligue. I1 est bon de préciser, que, d'aprés le modéle
de Hillert, elle est valable tant gue la croissance reste normale; or, en
général, on s'assure rarement que cette condition est vérifiée.

Irr.4.2 - CROISSANCE ANORMALE

Au cours de la croissance normale, ou méme juste aprés la fin de 1a
recristallisation primaire, il arrive que la croissance normale soit interrompue
par le grossissement trés rapide de plusieurs grains . La distribution
P(R) devient alors bimodale. Au fur et a mesure de 1'absorption des petits grains
elle évolue de nouveau vers une répartition unimodale : une croissance normale

peut alors prendre la suite.

% la condition est néalisie pout wune temnéwature levde cu une concentration

d'impunetds 4aible et pcun une taille de grain petite.
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Nous avons déja noté que la croissance anormale s'apparente & la
recristallisation primaire (§ 11.3.2). £n effet, 1'ensemble des grains de faible
taille (premier mode de P(R)) joue le rdle de Ta matrice déformée vis-a-vis des
grains de grande taille qui eux jouent le rdle des grains recristallisés. On
peut suivre 1'@volution de la "recristallisation secondaire" par une relation
d'Avrami. De plus la croissance anormale permet d'obtenir une texture différente
de la texture initiale tout comme la recristallisation primaire : la plus fameuse
est connue sous le nom de texture de Goss et est relative aux téles des
transformateurs.

Le développement exagéré de certains grains n'est pas a 1'heure actuelle
bien compris. Cependant 1'initiation du processus semble remplir plusieurs
conditions :

- la croissance normale doit &tre ralentie, par exemple par 1'un des
mécanismes évoqués au paragraphe précédent;

- il existe des grains de taille nettement supérieure & la moyenne, supérieure
d 2R d'aprés Hillert;

- il existe une température critique au-dessus de laquelle le processus peut
se développer, température critiaque qui correspond & une taille de grains finale
maximale; pour une température supérieure, la taille finale décroit par suite du
plus grand nombre de '"germes";

- certains joints semblent acquérir une grande mobilité : la migration
pourrait s'opérer dans le régime des fortes vitesses contrairement aux joint de
la "matrice"; on retrouve, une fois de plus, le rdle de 1'anisotropie de migration.
It est & noter que, dans de nombreux cas, la croissance anormale s'accompagne
d'une dissolution des précipités du joint.
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1V - CONCLUSION

Au cours de son histoire mécanique et thermigue un polycristal dans la
plupart des cas, recristallise; nous avons tenté de classer les différents
phénoménes gqui peuvent jouer dans les matériaux "purs" et d'analyser pour chacun

d'eux, les mécanismes opérant. Le schéma de la figure 1} résume

. —— ... les divers points que nous avons €voqués. Comme i1 1'a &té précisé la
migration de joint est encore un probléme ouvert. Cependant, comme le montre
1'analyse de la croissance normale,le comportement global du matériau résulte
plus de la combinaison statistique d'un grand nombre d'événements que de la mise
en oceuvre de tel ou tel mécanisme atomique.

Nous n'avons pas abordé  dessein un certain nombre de points importants
1a création de micles de recuit, 1'analyse phénoménologique de Ja recristallisation
dynamique, les méthodes expérimentales ... Ce’'cours doit permettre au lecteur
de les aborder avec profit en se reportant aux références (51, 52, 39]. Peu de
choses ont &té dites sur la recristallisation des roches et minéraux car la
plupart des études fondamentales ont gté réalisées dans les métaux. Cependant,
bon nombre de résultats, que ngus avons énoncés, s'appliquent indistinctement
aux métaux et aux roches. Toutefois, nous rappelons que nous nous sommes contentés
d'étudier les mécanismes dans des matériaux assez purs, qui constituent évidemment
1'exception. La recristallisation dans Tes systémes multiphasés nécessite de
tenir compte des réarrangements chimiques importants; on notera qu'ils procurent
un nouveau type de force motrice [12] et interagissent fortement avec la migration
des joints [11. Nous terminerons en remarquant que 1'échelle des temps
géologiques n'est en rien comparable & celle des laboratoires; bien que le
paramétre temps n'apparaisse explicitement que dans 1'étude de la croissance,
i1 intervient implicitement tout au long des processus de recristallisation : la
structure d'un matériau dépend de la vitesse & Taquelle on le déforme.
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L' ALTERNATIVE VERRE-CRISTAL

Jacques LIVAGE

Connu et utilisé depuis 5000 ans, le verre a fait 1l'objet
au cours des cinquante derniéres années d'un développement
technologique important. Cet essor n'a pas été accompagné
d'un effort de recherche comparable. Les travaux concernant
le verre sont encore peu nombreux et ce n'est gque récemment
que certains amorphes ont suscité un effort de recherche

important : semi-conducteurs amorphes, verres métalliques.

Les raisons de ce retard de la science fondamentale par rapport
4 la technologie sont évidentes. Le verre n'est pas un matériau
facile & étudier :

- solide désorganisé, le verre ne présente pas de structure

périodique se pr&tant 3 une étude cristallographique fine.

- liquide figé, le verre est un matériau thermodynamiquement
métastable gui ne doit son existence gu'd@ des problémes de

cinétique.

Et pourtant l'état vitreux, ou amorphe ou encore non-
cristallin, n’est pas une exception. On le trouve dans tous

les types de matériaux :

. Solides minéraux : oxydes, phosphates, silicates...

- Semi-conducteurs amorphes : silicium, chalcogénures. ..

- Métaux vitreux (Metglass) obtenus par hypertrempe
Verres organiques : glycérol, sucres de confiserie

- Polyméres amorphes, verres plastigues.
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On peut donc se poser la guestion suivante :
Pourgquoi un matériau se présente~t-il sous forme amorphe
plutdt que cristallisée ?
C'est 3 cette gquestion que nous allons tenter d'apporter
_quelques éléments de réponse, en soulignant toutefois un
fait qui nous paralit fondamental. Il n'y a pas actuellement
de théorie unitaire de 1'état amorphe. Nous nous trouvons dans

une situation analogue a celle que connaissait le domaine des

transitions de phase il y a guelgues années :
un ensemble de théories spécifiques, s'appliquant 3 des maté-

riaux différents et souvent sans lien les unes avec les autres.

Nous allons essayer de présenter ici les différentes

idées gqui ont été& proposées.

On trouvera en général deux types d'approche basées sur :

- La structure et la liaison chimigque

- La thermodynamique et la cinétique.
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1.- APPROCHE STRUCTURALE

a) Modeéle du_réseau_continu_désordonné, ri2gles_de Zachariasen

Le modé&le du réseau continu désordonné (random network)
proposé par Zachariasen et Warren semble actuellement s'étre
imposé par rapport au modéle des microcristallites défendu

par l'école russe de Lebedev.

Prenons l'exemple de la silice. On considére gque le motif
de base, le tétraédre SiO4 se retrouve dans le verre comme dans
le cristal. On dit gue l'ordre 3 courte distance est conservé.
Dans le cristal, ces tétraédres s'enchainent les uns aux autres
de fagon réguliére le long de chaines (amiante), de plans (mica)
ou sous forme d'un réseau tridimensionnel (quartz).

Dans le verre, on peut, moyennant quelques modifications des
angles et des longueurs de liaison, imaginer un enchainement
irrégulier tridimensionnel. L'ordre i grande distance disparait
et on obtient un matériau "amorphe'"ne donnant pas de cliché de
diffraction net, mais simplement guelgues anneaux plus ou moins

flous.

Une telle représentation semble maintenant universellement
adoptée. Elle est confirmée par les &tudes de diffraction qui
ont &té réalisées depuis et qui montrent gque l'on retrouve dans
le verre les distances Si-0, 0-0 et S$i-Si entre atomes premiers

voisins.

Une fois ce modéle admis, il reste 3 préciser dans quelles
conditions un solide pourra donner naissance 3 un verre plutét
qu'd un cristal. C'est ce qu'a tenté de faire Zachariasen en
proposant les 4 ré&gles suivantes applicables aux verres d‘oxydes
AXOY
- La coordinence de l'ion métallique doit &tre faible (3 ou 4).

- Un atome d'oxygéne ne peut &tre 1ié 3 plus de deux atomes

métalliques.
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- Les polyédres d'oxygéne ne peuvent &tre liés que par des

sommets, pas par des arétes ou des faces.

- Chaque polyédre doit &tre lié i ses voisins par au moins

trois sommets.

Les 3 premiéres régles sont essentiellement liées 3 la
condition de pouvoir désorganiser le réseau cristallin en
modifiant trés légérement les angles et les longueurs de

liaison.

Dans la premiére régle (faible coordinence), intervient
aussi la notion de contre-réaction du réseau. On congoit que
pour créer un désordre, il soit nécessaire de modifier cer-
taines liaisons M-O. Ceci entrainera une "contre-réaction"
des liaisons voisines. Cette réaction sera &videmment plus
importante (& force de liaison constante) s'il y a beaucoup de
liaisons M~0O, donc si la coordinence de l'ion métallique est

glevée.

La derniére r&gle est liée 3 la nécessité de construire
un réseau tridimensionnel ce qui n'est évidemment plus possible
si on a des chaines dans lesquelles les tétraédres SiO4 ne

sont 1li&s gue par deux sommets.

Pour illustrer ce dernier point, regardons ce gui se
passe si l'on ajoute du sodium au réseau de SiO2 vitreux.
4 + < : .
L'ion Na , trop gros, ne pourra prendre la place du silicium
a4 l'intérieur des tétraddres. Il se placera donc en insertion

selon le schéma :

S1i—0——Si
+ - 2 Si—0....Na
Na—O—Na
< ) . - . -- +
dans lequel nous avons figuré la liaison faible O Na par

un trait pointillé.
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Oon voit donc qu'un sodéium entraine la coupure d'une
liaison Si—O—Si. L'oxygéne gqui servait de pont entre deux
tétraddres n'est plus 1i& gu'd un seul silicium. Oon 1l'ap-

pelle "oxygéne non pontant™.

I1 est évident que si l'on ajcute de plus en plus de
sodium, on créera de plus en plus d'oxygénes non pontants
et lorsque l'on aura la proportion g% = 2, les tétraédres
SiO2 ne seront plus liés que par deux sommets. Un réseau
tridimensionnel ne pourra plus exister et on n'obtiendra
plus un verre. Effectivement, on constate que la silice
vitreuse ne peut accepter gi'une quantité limitée de sodium

qui correspond & peu prés au rapport prévu.

Les régles de Zachariasen font apparaitre deux types
d'ions métalligues (pour les systémes d'oxydes) :
- les ions formateurs, suffisamment petits pour former

BB* Si4+, PS+’ Ge4+.

spontanément un réseau vitreux : B

. e + ++ ++
- les ions modificateurs, trop gros : Na , Ca , Mg ,

incapables de donner 3 eux seuls des verres et que l'on

ne pourra ajouter gu'en quantité limitée.

. ) + . -
~- certains ions, tels Al3 , se trouvent a la frontiére séparant
ces deux catégories. Ils pourront, selon les conditions,

jouer 1'un ou l'autre rdle.
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b) Nature des liaisons

Une autre approche, basée sur des idées différentes a
8t& avancée par Dietzel et Smekal vers les années 1942. Elle
consiste 3 dire qu'un réseau désordonné est impossible si l'on
a :

- soit des liaisons totalement orientées (covalentes)

- soit des liaisons totalement désorientées (ionique,

métallique, Van der Waals).

Ce critdre, qui impligue une diversité& au niveau des
liaisons chimiques, se comprend assez bien sur le plan

simplement qualitatif.

- Des liaisons purement covalentes (carbone diamant) sont
fortement directionnelles. Elles donnent trop peu de degré
de liberté&. Une faible variation des angles de liaison
nécessite une énergie importante ce qui est dé?avorable

3 la formation d'un verre.

- Un solide ionigue ou métalligque peut se représenter par un
modale de sphéres dures. On congoit qu'au refroidissement
du liguide, au voisinage du point de fusion, ces sphéres
pourront glisser facilement les unes sur les autres afin
de se placer dans leur position d'équilibre thermodynamique.

On aura alors aisé@ment un cristal.

On pourra donc plutdt obtenir un verre dans les matériaux
présentant simultanément des liaisons orientées (covalentes)

et non orientées

Covalent + ionique - Verres d'oxydes (5i0,)
Covalent + métallique - Metglass (Ni~P)
Covalent + Van der Waals -~ Verres organiques (glycérol)
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Comme pour Zachariasen, on trouvera de nombreuses
exceptions (Si amorphe, métaux vitreux...). Ces régles ne

sont évidemment qu'indicatives.

Plusieurs auteurs ont ensuite tenté d'améliorer le modéle

en proposant des critéres empirigues plus complexes.

- L'échelle d'électronégativité de Pauling peut évidemment
stre utilisée pour quantifier la notion de liaison mixte.
L'ionicitd d'une liaison A-B augmente avec la différence
d'électronégativité EA—EB. Pour Si-0, ( EN = 1,7) ce qui
donne 3 la liaison un caractére 3 45% ionigue. Il semble
donc gu'un verre pourra se former lorsgue les différences
d'électronégativité seront du méme ordre.

I1 faut toutefois rester prudent car on obtient des verres
dans les systémes suivants
BeF. : liaison & 70 % ionique

2

A5253 : liaison & 5 % ionigue

. Stanworth en 1948 a regroupé les critéres structuraux et de
liaison sous forme de trois reégles (pour les oxydes)
- cation de coordination faible 3 ou 4.
o

- cation de rayon ionique inférieur 3 0,55 A.

- &lectronégativité du cation comprise entre 1,5 et 2,1.

Dietzel (1942)a introduit un paramétre dit "intensité de
champ" qui semble donner une classification bien tranchée

entre modificateurs et formateurs.

L'énergie d'interaction entre deux ions s'écrit

Z, % 2
U = 1 "2 e
a
Zl et Z2 charge des ions 1 et 2

a : distance des deux ions.
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Dietzel remplace l'énergie U par l'intensité de champ F

Dans une série homologue, telle que les oxydes, on peut se

contenter de

F = —Ei 2 : charge du cation
a

a : distance Métal-oxygéne

Les formateurs ont un rayon ionique faible et une coordi-
nence de 3 ou 4 ce qui fait que l'intensité& de champ cor-
respondante sera moyenne (entre 1 et 2).

Les modificateurs sont au contraire des ions de faible charge
et de fort rayon ionique. L'intensité de champ correspondante

sera faible (inférieure a 0,35).

Cole a suggéré que la liaison doit &tre assez forte pour
s'exercer dans une direction définie et assez flexible pour
accepter les déviations. Il introduit un paramétre de cova-
lence ¢ défini par :

p = 221

r

o2 I est le potentiel d'ionisation du métal.
La vitrification intervient pour des valeurs de ¢ comprises
en 1000 et 3000.

c) Force des liaisons

En 1947, Sun introduit une idée nouvelle en considérant
qu'au moment de la solidification d'une fonte, la formation
d'un cristal nécessite le réarrangement d'un certain nombre
de liaisons. L'aptitude 3 la vitrification serait alors liée

& la non-possibilité de casser ces liaisons.
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Appelons F. la force de liaison simple M—0 d'un oxyde MOK

L
obtenue en divisant l'énergie de dissociation par la coordi-

nence du cation.

Les formateurs correspondront & des liaisons fortes
FL = 100 Kcal.mole—1
Les modificateurs 3 des liaisons faibles

FL = 10 Kcal.mo].e-l

Cette idée a été reprise et précisée par Rawson (1967) qui
prend en compte l'énergie thermique disponible au point de
fusion Tf

FL ;
Le rapport T; donne une mesure de l'énergie nécessaire pour
rompre les liaisons par rapport a l'énergie disponible.
Pour un formateur, ce rapport sera grand.
S'il est petit, la solidification conduira facilement & un

cristal.

d) Volume libre

Signalons enfin une idée originale avancée par Garino-
Canina (1961). Le volume d'un cristal peut étre décrit comme
gdtant la somme de trois termes

Vc : volume occupé par les cations
Va : volume occupé& par les anions

VV : volume vide.

On peut considérer que le désordre du verre soit obtenu
en déplagant les ions du cristal. Il sera i priori plus facile
de déplacer les cations plus petits. Ce déplacement sera d'au-

tant plus facile que le volume vide sera grand par rapport & Vc.

v

Pour les formateurs, VZ = 100
c
v

modificateurs, Vz = 10

(e}
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Garino-Canina a ensuite amélioré son modéle en

définissant un coefficient de vitrification A
\Y%

2 v

A= 2 (V'—)

c

(Vo -

qui fait apparaitre une différence importante entre les

formateurs et les modificateurs.
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— Comparaisoa des coefficients donnés par divers auteurs pour le caleul de la vitrifieation

et des propeiétcs des verres.

A ) Pavung DieTzrL Cocr : Sux Rasvson Gaminn.Caviva
Auteur s @G’ | 9 ™ 1 (s1y (457) (133)
i i . [atensitd : Fatear de | Force «de | F_ . 1000 [ CaeiBicieat
Elément Concdinance | | lestros de charmup | covilerce liison § T | de vitdiication
) i aégativité X sia? ; et , FL . ! :
( 4 - 36 i -
Li 3 1,0 15 : ‘ ' 1.7
6 0,23 ~ - i
6 0,19 20 : -- |
Na g 0,9 5.8 i 5.8
8 0,17 15
K 8 0.8 013 24 13 . 23
Rb 8 0.8 0.12 19 - X } )
Cs 8 0,7 0,10 Lt - | - | -
Be 4 Ls 0,86 389 63 23 i 187
4 0,51 55 19 |
Mg i 12 57 1 37
6 0,45 37 13
6 0,35 43 16 |
Ce 1,0 39 : 17
8 0,33 32 11 :
Ba 8 29 0,24 12 33 15 i 12
3 1,62 119 ] 122 j
B 2,0 3211 ! ., 3ison
4 1,15 i 89 l 164 i
4 0,97 | 5367 TN
Al 3 | 1,5 325 ; 139
6 i 0,84 Coog9-0t | 2329 !
\ '
Pavuing DrxtzEL Cotg ~uN Rawson CGarennCusing
Al H g - -
uteus I # ) (2 i (461) ‘ (367 Fooass
| X ; ;
| i i latensuls Facteur e Forre de . Cueflicrent
El¢ i ins | _Eh.“,m.. de cham It [ Ju L e witrifis atin
ment ‘L Coordinance ! négativité X : e P » cc\;l”e:cl 5 It II'L-n - : i "
C ‘ 3 | 2,5 I 2,10 11 260 ! 163 — | o
Si | 4 | 1.8 156 1096 . 106 53 ; t 330
Ti 6 : 1.6 (1,25) } 237 i 34 ‘ 232
I 6 ‘: 1.6 0.84 i 176 . 81 < 23 " 163
. i . : ' , —
N(V) i 3 3, i 3,16 , - | 92 - -
P(Y) ; 4 ‘ 21 2,08 i 2781 I N3 103-130 [ 15730
As(V) i 4 ; 2,0 2,13y 1662 70-87 .- ! 3516
SW(V) ‘ 4 | 1.8 (1.76) | 1063 68-83 _— j 31621
i | | ; :
Zn 1 4 ! 1.6 0.39) 68 i 32 ; - k 52
Cd | 6 E 1.6 [N I 18 | - : - i 26
| ] i
| ! i
Ge ! 4 1.7 (1,75) w67 ‘ 14 78 | 979
Sn ! 6 i L7 a3 381 ‘ — —_ | 233
Ph | 6 s (03 5 19 - ! 210
. " . \
v 1 4 1.6 (1.85) 193 90.112 2119 1175
I 2 i
i ' (2,15) 133 - |
Mo P 16 1 - ! : [ ]
! 6 (1,92) a2 46




— Intenmtés de chump de quebipees éléments [l upees Dietzen (94)).

Hayon ionique,

Pistuace

I Patenatics

Flénieat Valence pour une o rdinsnce | P ntion de champ
A cverdinsnce 6] <t oxvpine s
r (en \) i | & (en Xy s/
Li 1 0,78 ! 6 2,10 0,21
Na 1 0,98 | 6 230 0,19
B 2,42 0,17
K 1 1,33 [ 2,76 0,13
nb 1 1,49 [ 2,92 0,12
Cs 1 1,65 [ 309 u,40
e 2 0,34 4 1.5} [{NH
Mg 2 0,78 4 191 0,51
: [ 2 045
Ca 2 1,06 ¢ [ Y 0,45
[ 2,44 1 08
Se 2 1,2 ] 2,70 0,27
Ha 2 K 8 2 16 0,24
[ 3 0,25 3 1,36 1,62
4 P ET 1,45
\ ) 3 0,57 4 ! 176 ! 097
] 6 ! 110 (X}
Se ! 3 © 083 6 b, .65
e 2 l 122 B 26 0,41
Ce 3 118 [ 2,58 0,45
i 4 1,02 8 ' 241 (0.83)
[ . ' 0,18 3 ! 1,29 240
Si t 4 0,39 4 ' 1,60 156
| 6 1,71 (R0
Ti | 4 l 0,64 i 6 i 1,96 (1.25)
l 1 4,69 i 6 2,01 (v.19)
Ze 4 ! 087 l 6 l 2,19 0,8
’ | i ] ! 2,28 0,17
Th | 4 i 110 8 ! 2,52 0,03
.
N s | R R A ) 116
P | H A LR 4 i 1,55 2,08
As ) 5 046 4 i 1ol (2,13)
3 0.69 4 1,90 (1.00)
Sh [ 5 l 063 4 ! 1,84 (1,76)
i 3 0,90 : v 2,22 (8,73)
L L ™ (1.42)
, 3 ! 1,08 . o i RN T (6,62)

7
luyan tenigque Bntanee i
. Vubcuce JeNE unc entre cation | Lntensites
Elénent . coordinance b Coordinauce et onygéne bode f"m“u
r{en by o fen A) ! L
1
S [ 0,31 4 1,52 i 2,60
Se [ 0,41 4 1,63 | 2,25
o 6 9,56 4 1,11 ! 192
|
Cu | 0,96 6 224 [ (T3
H 0,80 6 212 {0.53)
A 1 1,13 6 2,45 (u.20)
Au ] 137 8 2,78 | (©.10)
in 2 4,83 4 203 ‘ (4,59)
6 215 I .5
l H 1,03 6 2,35 b
"y 2 Li2 8 2,51 (0.38)
1 1,50 8 2,90 (0,14) :
‘ &
[ 3 0,62 4 1,83 T(L08) —
6 1,94 L (1,96) i
™ 3 105 6 231 | (ued)
! 1.49 8 2,90 P(0,14)
Ce 4 044 4 1.66 1.75)
Su 4 0,74 6 2,06 ' (1.13)
2 IR [ ! 2,42 (.41}
"l 4 0,81 6 oae (1,03)
2 13 6 b 2 (.34)
8 i 2,74 (0.32)
( ,
v S 8,59 ) 4 | 1,80 §1.85)
3 0.65 ; 6 P97 (0.93)
|
Ce 6 0.5z 4 ' 174 (2,10}
3 0,64 6 . 1,96 (0.94)
Mo 6 0,62 4 I 1.43 (2,15)
I 6 [ 1,94 (1.92)
4 00K i 6 ’ 2,00 {1.20)




- 632 -

2.~ APPROCHE THERMODYNAMIQUE ET CINETIQUE

Le verre correspond 3 un égquilibre métastable.
Condamné par la thermodynamique, il ne doit son existence qu'ad
la cinétique gqui empé&che sa transformation vers un état cris-
tallisé plus stable. On connait des verres naturels dont la
formation géologique remonte 3 des centaines de millions

d'années.

Pour décrire l'approche thermodynamique et cinétique,
nous allons examiner ce gui se passe au moment de la solidifi-
cation d'une fonte, lorsque le liquide a le choix entre donner
un solide cristallisé ou donner un verre. Quels sont les fac-
teurs qui l'orientent dans un sens plutét gue dans l'autre.

Nous verrons que la cinétigue joue alors un grand rdle.

La cristallisation d'un liguide met en jeu deux processus
dlémentaires : germination {(ou nucléation) et croissance que

nous allons examiner successivement.

a) Germination ou nucléation

Considérons un liquide au voisinnage du peint de fusion
Tf. Les fluctuations thermiques aménent & un certain moment
un ensemble d'atomes dans des positions correspondant & celles
qu'ils auraient dans un cristal. Ces amas peuvent évoluer
dans deux sens, soit une dispersion gqui redonne un liquide
désordonné, soit au contraire une agglomération qui conduit
3 un germe cristallin. Voyons dans quelles conditions ce der-

nier processus sera favorisé.

Supposons, pour simplifier, que nous ayons une nucléation
homogéne et que le germe ait la forme d'une sphére de rayon r.
La formation d'un amas nécessite une variation d'enthalpie
libre AG par rapport au ligquide, donnée par :

AG = 4 i r3 AG. + 4 Hr2 AG
3 v s
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L AG

Liqg.

Cristal Ligquide

- nucléation homogéne - Barriére d'enthalpie libre

dans la cinétique de croissance -

Liquide

Zone métastable de sous
refroidissement

R e e e e —— <o

Vitesse de croissance

température

Vitesse de nucléation
homogéne

Zone métastable de grande
viscosité

vitesse

( Figure 1 ) Vitesses de nucléation et

croissance en fonction de la température
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Le premier terme correspond & la formation d'un germe de
volume % KrB. AGv désigne la différence d'enthalpie libre
entre un volume unitaire de liguide et de solide corres-

pondant. AGv est négatif pour T < Tf.

Le deuxieéme terme,positif/rend compte de la formation

d'une interface liquide=-sclide.

- Lorsque r est petit, le terme en r2 1'emporte sur celul

en r3. AG est positif et le germe Sé dissocie.

- Lorsque r est grand, c'est le terme en r3 qui l'emporte,

AG devient négatif et le germe croit pour donner un cristal.

On voit gu'il existe un rayon critique r_ en dega duquel
le germe ne peut croitre. Cette valeur s'obtient au maximum

de AG guand la daérivée de AG par rapport 3 r est nulle.

AG
On en tire r_ = = 2 3 S
c 4G
v
La barriére thermodynamigque correspondant & AGmax = W
est donnée par Lo (AG )2
W= == =
3 ZAGV)3

La formation de germes fait intervenir aussi les phénoménes

de diffusion & travers la zone interfaciale.

La vitesse de nucléation I est proportionnelle a
-AG')
RT

I a exp(%%) exp (

AG' est 1l'énergie d'activation de la diffusion (barriére
cinétique de la germination) .

I dépend de deux facteurs (thermodynamique W et cinétigue AG')
gui varient en sens inverse.

W diminue quand T diminue.

AG' augmente gquand T diminue et que la viscosité augmente.
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La courbe donnant I en fonction de T passe donc par un maximum.

b) Croissance & T < Tf

Au cours de la croissance du germe, on observe deux
mouvements de diffusion
=~ du liguide vers le solide
-AG!

VLS oL exp (-Tﬁ_)

= du solide vers le liquide
- (AG + AG")

Vo, X exp "T

SL

La vitesse de croissance du germe prendra en compte

ces deux processus. Elle sera proportionnelle & :

el ig
U f exp( - —§T) (1 -~ exp 5;)

L3 encore, on retrouve deux termes

- Un terme thermodynamique &C qui correspond 3 la différence

d'enthalpie libre entre le liquide et le solide.

- Un terme cinétique qui correspond 3 la barriére d'activation
que doit franchir un atome du liquide pour se fixer sur le

germe 3 la position qu'il occupera dans le cristal.

La courbe donnant la vitesse de croissance U en fonction
de T passera encore par un maximum dont la position sera

évidemment différente de celle de I.
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c) Conditions_de vitrification

L'analyse de la figure (4A) montre que la cristallisation
d'une fonte au refroidissement n'est possible gque dans le
domaine de recouvrement des deux courbes I = £(T) et U = £(T).
11 est en effet nécessaire que l'on ait simultanément une

vitesse de nucléation et une vitesse de croissance non nulles.

Si les courbes ne se recouvrent pas, on pourra facilement
obtenir un verre, méme avec des vitesses detrempe relativement
lentes. C'est le cas des systémes a base de 5102 utilisés

dans 1'industrie du verre.

N.B.- Il faut toutefois noter que nous n'avons considéré que
le cas dfune nucléation homogéne. Dans la réalité,
il y a toujours des impuretés ou des phénoménes de
paroi qui font apparalitre des germes daés la température

de fusion Tf.

Une premiédre possibilité d'obtenir un verre consiste &
jouer sur la composition du bain de fagon a é&carter les
courbes I et U (ce point sera développé dans l'exposé sur

la dévitrification).

On peut encore géner la cristallisaticn en traversant
rapidement la zone critigue ce gui ne laisse pas aux germes
le temps de se former ou de se développer. C'est le principe
qu'utilisent les techniques d'hypertrempe dans lesguelles

on réalise des vitesses de trempe dépassant 106 degré/seconde.

Une autre méthode, pour gviter la formation de germes,
consiste 3 diminuer le volume de 1l'échantillon. Le nombre de
germes formés est proportionnel au volume. Les techniques de
trempe de brouillard montrent que plus le volume des goutte-
lettes est faible et plus la proportion de phase vitreuse

est importante. La figure ci-aprés met en svidence cette relation.
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Nombre de goultes

20+
15 4
10 H
5

- cristallines

Cristallisation génée de petites goutles de

vitreuses TLSO, trempées rapidement,

¢ 002 0C& 006 (mm)
Diameétre des goulttes

La vitrification sera facilité&e lorsqu'il y a une
grande différence entre la structure du cristal et celle
(ordre & courte distance) du liquide. La réorganisation des
atomes de la fonte nécessite alors une diffusion plus impor=-
tante. Ceci se produit en général pour les systémes complexes.
On observe la plupart du temps que plus il y a de composants
et plus la vitrification est facile. C'est une des raisons
pour lesquelles les compositions des verres industriels sont

si complexes (verres silicatés, Metglass).

Un autre facteur important, dans le méme ordre d'idée,
est 1ié & la présence de défauts au sein du cristal. Un cristal
contenant de nombreux défauts se formera plus facilement 3
partir d'une fonte qu’'un cristal ne présentant aucun défaut.

C'est ainsi que SiO, (cristal présentant peu de défauts)

2

vitrifiera facilement alors que TiO, (cristal susceptible

2
de présenter de nombreux défauts) cristallisera toujours.
La méme remarque s'appligque & P205 et VZOS' Les cristaux
d'oxyde de plomb PbO présentent de nombreux défauts et

PbO ne se présente pas sous forme de verre.
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On peut diminuer le nombre de défauts du cristal en
ajoutant SiO2 mais en contre-partie, on constate que le
systéme binaire vitrifie plus facilement. C'est ainsi que
PbZSiO4 donne un verre. szGeO4 ne vitrifie pas, du moins
si on le fond dans un creuset de platine. Il vitrifie par
contre si on opére dans un creuset de porcelaine ou de
silice car une partie des ions aluminium ou silicium se dissout

dans le bain.

Un dernier facteur important enfin est 1ié 3 la visco-
sité du liquide au point de fusion. Une fonte trés visqueuse
vitrifiera aisément car les mouvements de diffusion atomique
nécessaires 3 la germination et croissance seront fortement
ralentis.

La viscosité est liée & la structure du liquide. La présence
de chaines (SiOz, soufre, sélénium) favorise la vitrification.
Pour un systéme donné, elle est liée 3 la température de
fusion gui aura intérét 3 8tre aussi basse que possible,

d'ol, par exemple, 1l'observation trés frégquente selon laquelle
les domaines de vitrification se situent au voisinage des

entectiques profonds.
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3.~ LA TRANSITION VITREUSE

Plagons~nous maintenant dans le cas ol le bain fondu
va donner naissance 3 un verre plutdt qu'a un cristal et
regardons comment évoluent certaines fonctions d'état thermo-

dynamiguesS volume V ou enthalpie H par exemple, figure (7).

a) Approche_thermodynamigue

p et DS A Sl -

Lorsque le liquide cristallise au cours de la solidi-
fication, on observe une discontinuité brutale du volume ou
de l'enthalpie {chaleur latente de Zfusion) au point de fusion.
Au-dessus de Tf, le volume augmente assez vite. En-dessous de
Tf, il diminue plus lentement. Le coefficient de dilatation du

liquide est plus grand que celui du solide.

On n'observe par contre aucune discontinuité autour de
Tf lorsque le liquide donne un verre. On a un phénoméne de
surfusion et la courbe caractéristique du verre est la simple
extrapolation de celle du liguide. Le verre devient un liquide

figé.

Imaginons que, grdce a un refroidissement extrémement
lent, on puisse maintenir cet état métastable jusgu'au zéro
absolu. La pente de la courbe caractérisant le verre &tant
plus grande que celle du cristal, il Y aura un moment ol ces
deux courbes vont se couper. Au~-deld de ce point, on aboutit
4 une situation paradoxale dans laquelle le volume V ou l'en-
thalpie H du verre sont inférieurs 3 ceux du cristal, ce qui
est contraire aux principes de la thermodynamique et 3 1'expé-
rience. On sent, par conséquent, que cette situation de
ligquide figé ne peut thermodynamiquement pas se prolonger au-
deld d'une certaine température To, i partir de laquelle le
verre devra bien se rendre compte qu'il est devenu un solide

et non plus un liguide figé.
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Liguide

Verre ////‘
Fusion

3
3
]
rh
+3

( figure 2 ) Evolution des fonctions d'état

thermodynamiques au cours de la solidification d'un

liguide.
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Son volume ou son enthalpie devront alors varier comme

ceux du cristal. On doit observer 3 une certaine température
une transition entre un état "liguide figé&" et un &tat "solide".
Cette transition, propre aux verres est appelée "transition
vitreuse" ; elle est symbolisée par le sigle Tg (glass

temperatur).

Nous avons considéré un cas limite To conduisant i ce
que l'on appelle un verre id&al. Dans la réalité&, la transition
vitreuse Tg se situe avant To. Il faut toutefois remarquer
qu'il ne s'agit pas 3 proprement parler d'une transition. On
observe plutdt un domaine de transformation, la position de
Tg dépendant d'ailleurs de la vitesse de trempe. Elle est
d'autant plus basse (et proche de To) que la trempe est lente.

On voit donc que le verre est un &tat thermodynamiquement
métastable., Il faut d'ailleurs remarquer que pour un systéme
donné, il n'y a pas un "état vitreux" mais tout un &ventail

d'&tats dont la nature est &troitement lide & 1'histoire

thermique du matériau (température et vitesse de trempe, recuits.

L'approche thermodynamique montre qu'a Tg certaines
grandeurs varient de fagon brutale : volume, chaleur spécifique,
tandis que d'autres ne montrent aucune discontinuité.

C'est le cas en particulier de la viscosité. Il est toutefois
curieux de constater que quelle que soit la nature du verre
(silicate, polymére, verre organique, métal vitreux) la
transition vitreuse se produit toujours lorsque la viscosité
dépasse une valeur de 1013 poises. Il semble donc que la
transition vitreuse soit li&e 3 un phénoméne cinétigue de

diffusion et non pas seulement 3 une nécessité thermodynamique.

).
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Au cours du refroidissement d'un liquide, les mouvements des
espéces moléculaires ou atomiques deviennent de plus en plus
lents au fur et & mesure gue la température s'abaisse et la
viscosité augmente de fagon réguliére. Au moment de la tran-
sition vitreuse, on peut imaginer gque les mouvements macros-
copiques dfensemble étant déja gelés, on assiste au figeage

rapide et coopératif des mouvements locaux.

Pour préciser cette image, on introduit souvent le
concept de nombre de Deborah comme &tant le rapport entre
le temps de relaxation structurale Tr et la durée d'observation

.
ND =?é£

t

La transition vitreuse correspondralt au moment od le
temps de relaxation structurale Tr devient comparable & t

{de l'ordre de la minute ou de 1*'heure) .

Le tableau ci=-aprés, établi pour un verre commercial,
indigue qu'au-dessus de Tg, la viscosité et Gr &voluent de
facon paralléle tandis qu'au~dessous, Tr se met 3 croitre
beaucoup plus vite.

T Fusion Tg T ambiante
1500°C 500°C 25°C
Vigcosité 102 1014 1016
n
Nbre de =11 9
Deborah 10 1 10

T] reste 3 definir ce que l'on entend exactement par
temps de relaxation structurale et comment il convient de le
mesurer (mesures didlectriques par exemple). Il apparalt
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500 1 000 1500 T;(°K) 2000

= T, en fonction (4} de la température de fusion T
ou (§) de |2 température de liquidus
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toutefois gqu'au voisinage de Tg on observe un figeage des
mouvements microscopigues locaux. En conségquence, les gran-
deurs lides 3 ces mouvements (chaleur spécifique, coefficient
de dilatation) vont brusgquement passer d'une valeur carac-
téristique d'un solide & celle caractéristique d'un liquide.
Les grandeurs liées 3 des mouvements macroscopigues (viscosité)

ne vont par contre présenter aucune discontinuité.

La transition vitreuse présente un intér&t pratigue
dvident. C'est autour de cette température gue l'on effec-
tuera le recuit d'une pi&ce en verre. La température sera
suffisante pour permettre une réorganisation locale ; elle
sera trop faible pour conduire & un état pateux qui défor-

merait la piéce.

c) Mise en évidence de Tg

_____________________ =

Pour déterminer expérimentalement la température de
transition vitreuse Tg, il suffit de suivre 1l'évolution de

l'une des grandeurs gui varient brutalement autour de Tg.

La dilatométrie par exemple montre un coude extrémement
net 3 Tg. C'est une méthode simple, extrémement sensible.
Elle nécessite toutefois de posséder un &chantillon massif
de taille convenable. Cette méthode ne permettra guére de

travailler avec des poudres.

L'Analyse Thermique Différentielle ATD apporte des
informations extré@mement précieuses concernant l'é&volution

d'un verre au cours d'un traitement thermique.

Supposons gue l'on ait un verre idéal (£ig. 3 ).
Au cours du chauffage, nous suivrons le chemin a b. 1'A.T.D.

étant une méthode dynamique, la transition vitreuse ne
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( Figure 3 )

- Analyse Thermique Différentielle d'un verre.

ATD d'un verre: (1) verre idéal, (2) verre non idéal

exo T
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s'observera qu'au-deld de To (point c¢). On aura alors un
phénoméne endothermique (¢ d4) correspondant au retour sur

la ligne a b £.

Le systéme suivra ensuite la courbe b d £ jusgu'au point e

ol il peut (ceci n'est pas obligatoire) cristalliser. On a
alors un phénoméne fortement exothermique (eg) . Au-dela,

on aura le comportement normal du cristal avec un processus
endothermique 3 la fusion (Tf).

Une courbe d'A.T.D. permettra de mettre rapidement en évidence
ces trois transformations : transition vitreuse, cristallisa-

tion et fusion.

Prenons maintenant le cas d'un verre non idéal.
Au chauffage, nous suivrons le chemin a'b'. Au voisinnage
de Tg, les temps de relaxation structurale deviennent suffi-
sants pour observer une légére modification du verre qui
évolue vers un &tat plus stable b'b" (phé&noméne exothermigque) .
Ensuite, le processus est identique 3 celui gue nous avons
déja décrit : transition vitreuse (endothermique), cristalli-

sation {exothermique), fusion (endothermique) .

La différence essentielle entre un verre idéal et un verre
trempé plus rapidement se manifeste 3 Tg. Un verre idéal
donne un pic endothermique. Un verre non idéal donne un pic

exothermique immédiatement suivi d'un pic endothermique.
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