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Thesis abstract

Title: Theoretical contributions to the study of the phenomenon of vitrification of metallic
alloys.

By: Essaid IKHLEF (supervisor: Pr. A/IMalek ROULA)

A family of solid materials with a non-crystalline structure has appeared (metallic glasses
or glassy alloys). They possess excellent operational (chemical, physical and mechanical
properties) properties and a variable glass forming ability (GFA) compared to their oxide glass
counterparts.

Numerous models or criteria that describe and characterize the glass forming ability of
metallic alloys. While these criteria are essentially correct, but they can sometimes be imprecise
and neglect some essential parameters, limiting their applicability.

In this thesis, we have proposed a model for evaluating the value of the free energy for
metallic alloys from correlated approximations of the enthalpy of fusion and the chemical
composition of the material (1% contribution). A critical reading of the crystallization
driving force allowed us to propose a method for evaluating the vitrification ability of these
systems. Thus, as the main result of this thesis, we have validated a new criterion of GFA
called Relative Driving Force of Vitrification (RVDFMSs), which combines thermodynamic,
thermal and physical parameters in an empirical mathematical model expressed in an equation
without unit of measurement (2" contribution). We have also proposed an arithmetic variation
of this RVDF, which we have called Vitrification Potential (p\VVMSs), for a better appreciation of
the described phenomenon (3" contribution).

The influence of the chemical composition of the material on this ability for vitrification
was the subject of particular attention at the end of this part (4™ contribution).

A general conclusion and working perspectives are suggested at the end of the work.

Keywords: Metallic glass, glass forming ability, for crystallization driving force (vitrification),
enthalpy of fusion.



Résumé de thése

Titre : Contributions théoriques a I'étude du phénomene de vitrification des
alliages métalliques.

Par : Essaid IKHLEF (Directeur de thése : Pr. A/Malek ROULA)

Une famille de matériaux solides a structure non cristalline est apparue (verres métalliques
ou alliages vitreux). Ils possédent d'excellentes propriétés opérationnelles (chimiques,
physiques et mécaniques) et une capacité de formation de verre variable (GFA) par rapport a
leurs homologues en verre d'oxyde.

De nombreux modéles ou critéres décrivent et caractérisent la capacité de formation de verre
des alliages métalliques. Bien que ces critéres soient essentiellement corrects, ils peuvent
parfois étre imprécis et négliger certains parametres essentiels, limitant ainsi leur applicabilité.

Dans cette these, nous avons proposé un modele pour évaluer la valeur de I'énergie libre des
alliages métalliques a partir d'approximations corrélées de I'enthalpie de fusion et de la
composition chimique du matériau (1ére contribution). Une lecture critique de la force motrice
de cristallisation nous a permis de proposer une méthode pour évaluer la capacité de
vitrification de ces systemes. Ainsi, en tant que principal résultat de cette these, nous avons
validé un nouveau critére de GFA appelé Force Motrice Relative de Vitrification (RVDFMGS),
qui combine des parameétres thermodynamiques, thermiques et physiques dans un modeéle
mathématique empirique exprimé dans une équation sans unité de mesure (2éme contribution).
Nous avons également proposé une variation arithmétique de ce RVDF, que nous avons
appelée Potentiel de Vitrification (pVVMGs), pour une meilleure appréciation du phénomeéne
décrit (3eme contribution).

L'influence de la composition chimique du matériau sur cette capacité de vitrification a fait
I'objet d'une attention particuliere a la fin de cette partie (4éme contribution).

Une conclusion générale et des perspectives de travail sont suggérées a la fin du travail.

Mots-clés : Verre métallique, capacité de formation du verre, force motrice de la cristallisation
(vitrification), enthalpie de fusion.



da g Yl Ladla

-

Al Sl C._\;J.a aJALL :b.u\JJ u.‘. :Q)L.\ Gilat s 1) glald)

(el e A g 1 ) s gyl 1l 1)) ) LA solac |

o34 aiati (55l ) dineal) lilnd) ol amall zla ) sl e Sl cld dlall o) gall (e dlle @ yeka
Ljie (GFA) zladV cusS o 5 pmie 58y (RS0 s 48l 38 Ailia) 5 las Al (ailiady 3 sal
o34 Agiamall lilndl 8 ol 3 S5 508 S g il ) el ol z3lail) (e el i 2l SY) 2la ) (e el ks
Ll Jeny Loe il laleall ey dagls 488y g6 oha¥) Gany 3 LS5 dama b jpsa (3 yuled)
)2 gans

ALl jial) g i (ye L3Ol Asineal) Gl 5 ) 48U e dalad 3 g0 21y Lk a5 S0 o0 b

iyl ) ) L anlil 5 oLl adlall 3 gill sl 3ol A (0591 e lisall) 3oLl Sasl a5 i) Y
G 5 a8l a1 5lama (e 38l i da gyl W olgd die 5 A€ ¢ Uil s Aaail) s2gd g 3l 5 )08 4yl
S ) s (B A il 5 Ay ) ) iledaall (s eng (53 ge g S Apcadl) Aadlal) 84BN and a3
L}g\ }51\ \joj\ .\2 ‘\1,4\.\4 e ?9’\

(RVDFMGS) () LaalLudl)

o i Clilal ol ade Uil Luls Lol o) 8L, Ladd | 4 ga gall 5alhall Joadl ja 8 Joal e
(PVMEs) (L daalisall)

(Al ) daaladll) ¢ el 13 diles L gman 5l 5 Hadl) e salall Sl S il 58l alal) slaia V) e o

Slidl Gadl i clgay fE 5 oale plil aoas Ul e Llg B

DLl A dlall 55 &l ¢ pla il S8 e 50 ) a sl pla ) rdalidal) cilalst)
Ll iyl ol B¢ () 1)




Sommaire

INTRODUCTION GENERALE. ... 01

PARTIE A : REVUE ET SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

CHAPITRE | (la Vitrification, les verres métalliques)

I.1. Historique et généralités sur les verres métalliques................cooooiiiiiiiiiiii 04
0 I I o 1 (0] o [ UL PP 04
1.1.2. Généralités sur les verres metalliques. ..o 06
1.2.3. ClaSSES GBS VBITES. ...ttt ettt e e e e et 07

1.2. Principe généraux et fondamentaux de la vitrification..........................oooenn 08
1.2.1. Définition de la Vitrification. ... 08
1.2.2. Conditions cinétiques de la vitrification....................ocooiiiiiii 08

[.2.2.1. Conditions CINELIQUES. ... .ovitit it 08
1.2.2.2. Conditions thermodynamiqUeS. ...........ovirieiiiiiii e, 10
1.2.3. Régles générales de la vitrification...................coooii i 11
1.2.4. LatranSition VITFBUSE ... ..ottt e e e e e 12
1.2.5. Capacité de formation du verre (GFA)........cooviiiii e, 14

1.3.Critéres de la capacite de formation duverre GFA...........cooiiiiiiiiiiiii 15
1.3.1. Catégorie des Criteres thermigqUeS. ..........o.oiiriniiii e, 15
1.3.2. Catégorie des Criteres CiNBLIQUES. ... ....o.iuiiririiit e 17
1.3.3. Catégorie des criteres structurels et topologiques............coviviiiiiiiiiiiieinn, 20
1.3.4. Catégorie des criteres thermodynamiques et computationnels........................... 24

I.4.Insuffusances des criteres de GFA. ... ..ot e 26

LD S N NS, .. i 28

CHAPITRE 1l: Thermodynamique de la vitrification des verres métalliques, Outils

d’analyses mathématiques.
11.1. Energie libre de GibDbs. ... 29
I1.1.1. Formules analytiques de 1’énergie libre de Gibbs pour les alliages métalliques......31
I1.1.2. Critére de force motrice de cristallisation (CDF)..............ccoooiiiiiiiiiiiin 34

11.1.2.1. Méthode de CalCul. ..., 34



[1. 1.2.2. Exemples d’applications. ..........c.oiuiiuiiiiiiiiiiii e 35

I1.2. Outils de ’analyse Mathématique..........................oiiiiiiiiiiiii e, 39
11.2.1. Analyse adimensionnelle. ........ ... 39
11.2.1.1. Théoréme de Vaschy-Buckingham (Théoréemede m)....................oceias 40

11.2.1.2. Notions de grandeurs physiques, dimension, systémes d’unités............... 41

I1.2.1.2. Exemple d’application...........oouiiuiiiiiiiiieiii i 43

11.2.2. ANalySes StatiStIQUES. ... .ottt 43
11.2.2.1. Statistiques deSCriptiVES. .......ouiiiit e 44

11.2.2.2. Analyse de Corrélations. ............coiiiiiiiii e 46

11.2.2.2.1. Matrice de corrélation...............cooeiiiiiiiiiiiiiii e 46

11.2.2.2.2. Coefficient de corrélation « r»............cooviiiiiiiiiiiiiinnn, 47

11.2.2.2.3. Coefficient de détermination « RZ»................coooiviiiiiiinnn..n, 49

11.2.2.3. Analyse de régreSSiON. ........oviuiniieiie e 50

11.2.2.3.1. Diagramme de diSPersion............c.oovveriiiiiriiiieiiieieeeenn, 51

11.2.2.3.2. Droite de régression. ........c.oviuiiiriii e, 51

L3, SYNTNESE. . e 54
CONCIUSION Partie A .. e e 55

PARTIE B : CONTRIBUTIONS THEORIQUES A LA VITRIFICATION
DES VERRES METALLIQUES

CHAPITRE 111 : Formulations, calculs et applications des modeles théoriques de la

vitrification.
I11.1. Modéles analytiques de I’énergie libre de Gibbs (AG)...................ccooiiiiiin 56
I11.1.1. Choix de la meilleure formule de calculde (AG)...........cccovviiiiiiiiiiiiiiin, 56
I11.1.2. Calculs et application des modeles de (AG) ..............c.ccoeviiniiiiiiiiiiiiiiiiiieia, 57

I11.2. Modele de la force motrice de vitrification (RVDFM®S) ... ..., 63



[11.2.1. Origine et développement du modéle RVDFM®S .. ... ..., 63

111.2.2. Formulation du modeéle RVDFM®S, calculs...............cooovvnieiiieiiieeeieec, 67
111.2.2.1. Elaboration du modéle RVDFM®S ... .. e 67
111.2.2.2. Calculs du modéle RVDFM®S e, 69

111.3. Modele du potentiel de vitrification (pVMCS). ... ... 73

111.3.1. Elaboration du modele (pVMCS). .. ..o 73

111.3.2. Calculs et application du modeéle (PVMES). ... o 73

CHAPITRE 1V : Résultats et discussion des résultats.

IV.1. Choixdelaformule de (AG)..........ccoomniinimniii e 77
IV.1.1. Corrélation entre RVDFM®S et le paramétre critique Re...........ooovvvvviieniinnnn, 77
IV.1.2. Corrélation entre RVDFMSS et le parametre Critique dmax. ... ... .oveeeeeeenevnnennnn, 80
IV.1.3. Analyse de la régression de (AG) propose dans I’étude.............cooeivvinininn.n, 82

IV.2. Analyse évaluation statistique du modele RVDFMSs ... ... ... 83
IV.1.1. Corrélation entre RVDFMSS et le paramétre critique Re...........ooovvvvivninnnn, 83
IV.1.2. Corrélation entre RVDFMSS et le parametre Critique dmax.........ooveeeeeeeneennennnn. 85
IV.1.3. Analyse des régressions entre (Rc, dmax) &8 RVDFMCS .., 86

IV.3. Analyse et discussion des valeurs potentiel de vitrification pVM®s,...................... 88

IV.4. Influence de la composition chimiques sur RVDFMCGS et pVMGs ... 90
IV.4.1. Influence des éléments constitutifs de I’alliage................coeiiiiiiiiiiiininnn 90
IV.4.2. Influence de I’éléments de base sur la temperature de transition vitreuse Tg........ 98

CoNCIUSION Partie B.. ... e e 100

CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES.....ccooiiie, 101

AANINEXES. . e e 104



LISTES DES FIGURES

PARTIE : A
N de Figure CHAPITRE : | Page
Figure 1.1 Epaisseur maximale des alliages métalliques amorphes en fonction 05
des années de découvertes.
(a) Diffractogramme de RX d’un verre métallique, (b) Image de diffraction
Figure 1.2 ¢lectronique d’un verre métallique, (¢) Thermogramme d’un verre 07
métallique mettant en évidence la température de transition vitreuse (Tg).
Représentation bidimensionnelle de la structure d’un réseau de silice
Figure 13 | . o Cristallin : b) Vitreux. 07
Représentation schématique de la vitesse de nucléation, I, et la
Figure 1.4 vitesse de croissance, U, en fonction de la température. 09
Figure 1.5 Evolution de AG d’un germe sphérique en fonction de son rayon r. 10
Variation de 1’enthalpie (H) ou du volume (V) en fonction de la
Figure 1.6 température. 13
Variation de V ou H en fonction de différentes vitesses de
Figure 1.7 refroidissement VR1 > Vg2 > Vrs d'un liquide surfondu. 13
Figure 1.8 | Présentation d'une courbe DSC caractéristique d’un verre. 14
Figure 1.9 | Thermogramme caractéristique d'un verre métallique. 15
Corrélation linéaire entre le critere y et les parametres critiques
Figure 1.10 pour des verres métalliques typiques : a) avec Rc et b) avec dmax. 16
Figure 1.11 | Le diagramme d'Angell de la viscosité (1) en fonction de (Tg /T). 18
Diagrammes d'Angell de phases cristallines et de liquides (Viscosité
Figure I.12 n et temps de relaxation ta en fonction de Tg/T). 19
Schéma de la méthode du nez pour calculer le taux critique théorique
Figure 1.13 de refroidissement. 20
Valeurs de Amin (ligne continue) et différence moyenne
Figure I.14 d’électronégativité (ligne pointillée) dans le systéme Zr—Cu. 22
La ligne de constante e/a (Also Ni (Co)so-Zr) et la ligne de variante | 23
Figure I.15 el/a (ZrgNi (Co)s-Al) dans le tableau de composition Zr-Al-Ni (Co).
Dépendance de la concentration au parameétre de GFA y’ ‘et y* dans 25
Figure 1.16

les alliages binaires Cu — Zr et Cu-Hf.




Exemple de calcul de la force motrice de cristallisation par la

. e/ I _ 26
Figure 1.17 méthode Calphad a 800 K de différentes phases cristalline pour :
a) systeme Ni — Zr, b) systeme Cu-Zr.
CHAPITRE : Il
Diagramme d’énergie libre de Gibbs en fonction de la température pour :
Figure 1.1 1 5y metal pur : b) alliages multi-composants. 30
Figure 11.2 | Variations de (ACp) en fonction de la température. 32
Forces motrices des phases cristallines pour les alliages CussZras xTix
Figure 11.3 calculées, en fonction de la teneur en Tia (a) 1073 K, (b) 973 K et 35
(c) 873 K.
Forces motrices des phases cristallines pour les alliages
. . X 36
Figure 11.4 MgesCussxYx calculées, en fonction de la teneur en Y a (a) 473 K et
(b) 673 K.
Forces motrices des phases cristallines pour ’alliage Al-Ce-Ni
. calculées, en fonction de la teneur en Ni est Ce a température fixe 37
Figure 11.5
T =800 K.
Forces motrices de cristallisations de diverses phases a 390 K pour
. 38
Figure 11.6 les alliages : a) CassMgxZnioo-x, b) CasoMgxZnioo-x et
c) Cai00-xMgxZnzo.
Interface de I’outil de traitement statistique “’STATISTICA version :
Figure 1.7 10.0.1011.7>. 44
Figure 11.8 | Exemple d’une analyse statistique descriptive. 45
Figure 11.9 | Quelques formes de corrélations. 48
Figure 11.10 | Distribution & deux variables. 49
Figure 11.11 | Nuages de points pour des modéles de régressions. 51
Figure 11.12 | Nuages de points pour 4 modeles de régressions. 52
. Ajustement d'un modéle de type y = ax + b par la méthode des moindres
Figure 11.12 | orrgs. 53




PARTIE : B

Figure CHAPITRE : 111 Page
Forces motrices des phases cristallines pour les alliages 66
Figure 111.1 Cub5Zr45—xTix calculées, en fonction de la teneur en Ti a (a)
1073 K, (b) 973 K et (c) 873 K
Forces motrices de cristallisation des phases cristallines pour les 66
Figure 111.2 alliages Ni-Zr (a) et Cu-Zr (b) calculées, en fonction de la
fraction molaire Zr a 800K
Figure CHAPITRE : IV Page
Figure IV.1 Variation des valeurs de Rc en fonction des valeurs de (AG)
calculés par I’expression de (Ji & Pan). 82
Figure 1V.2 Variation des valeurs de R. en fonction des valeurs de RVDF/%* 86
Figure IV.3 Variation des valeurs de dmax en fonction des valeurs de 87
RVDF}MS®
Figure IV .4 Corrélations de Rc pour les alliages métalliques a base de — Zr :
a) en fonction de RVDFM®; b) en fonction de pvMCs, 94
Figure IV.5 Variations positives des valeurs RVDFMCs et pvMCs en fonction 96
des teneurs : a) Zr, b) Al, ¢) Ni
Figure 1V.6 Variations négatives des valeurs RVDFMCS et pyVMs en fonction | 96
des teneurs : a) Ti, b) Cu, c) Be
Figure IV.7 Influence combinée des (02) principaux éléments constitutifs 98
(des alliages & base de Zr) sur les valeurs du pvMCs,
Représentation graphique de la variation de Tg en fonction de la 99
Figure IV.8 teneur de Zr : a) Lissage par LOESS, b) lissage par moindres

carrés




LISTES DES TABLEAUX

PARTIE : A

N de Figure CHAPITRE : | Page
Tableau.l.1 Exemple d’alliage métalliques avec épaisseur critique > 10 mm. 06

Chronologie des principaux critéres thermiques de GFA et formules 17
Tableau.1.2 de calcul.

CHAPITRE I

Tableau.ll.1 | Chronologie des principaux expressions analytiques de (AG) 34
Tableau.11.2 | Exemple d’une matrice de corrélation linéaire a plusieurs variables. 47
Tableau I1.3 | Signification de la valeur du coefficient de corrélation de Pearson 48

().

PARTIE : B
CHAPITRE : 111

Valeurs de Tg, Tm,Rc , AHm et calculs de (AG) des alliages BMGs a base
Tableau 1.1 | g (71 et -La) pour I'intervalle de température Trm-Tg > 220 K. 59

Valeurs de Tg, Tm, Rc, AHm et calculs de (AG) des alliages BMGs a base
Tableau 111.2 _ 60

de (-Zr et -La) pour I’intervalle de température Tm-Tg > 340 K.

Valeurs de Tg, Tm, Rc, AHn et calculs de (AG) des alliages BMGs a base de
Tableau I11.3 (-Zr et -La) pour I’intervalle de température Tm-Tx. 61

Valeurs de Tg, Tm Rc, AHm et calculs de (AG) des alliages BMGs a base de
Tableau I11.4 (-Zr, -Mg et -La) pour I’intervalle de température Trm-Tx . 62

Valeurs de Tg, T , R, AG et calculs de RVDFMSS pour les BMGs
Tableau 111.5 rapportés dans les intervalles (Ti-Tg) et (Tx-Tg) . n

Valeurs de Tg , Tm, dmax , AG et calculs de RVDFMCS, pour les BMGs
Tableau 111.6 rapportés dans les intervalles (Ti-Tg) et (Tx-Tg) 2

Calculs du potentiel pVMCS pour des alliages métalliques de
Tableau 111.7 différentes familles. 4
Tableau I11.8 | Récapitulatif des principales caracteristiques de quelques alliages

76

métalliques de différentes familles.




CHAPITRE : IV

Tableau IV. 1 | Matrice de corrélation entre (AG) et Rc  pour (340< AT m-g < 450K) | 77
Tableau IV. 2 | Matrice de corrélation entre (AG) et Rc pour (200 K< AT g <
320K) 8
Tableau IV. 3 | Matrice de corrélation entre (AG) et Rc pour I’intervalle ATm.x 80
Tableau 1V. 4 | Matrice de corrélation entre (AG) et dmax pour I’intervalle ATmx 80
Tableau IV. 5 | Valeurs des coefficients « r » relative aux corrélations de (AG) avec 81
Tableau IV. 6 | Matrice des corrélations des critéres thermiques et RVDFM®S avec 84
Rc
Tableau IV. 7 | Matrice des corrélations des critéres thermiques et RVDFM®S avec 85
dmax.
Valeurs de RVDFV® et pVMS  calculés en fonction des données de
Tableau IV.8 | (12) alliages métalliques a base de -Zr. 92
Tableau 1.9 | Statistiques descriptives des données des alliages amorphes a base 93
de -Zr.
Tableau 1V.10 | Statistiques de corrélations des données des alliages amorphes a 93

base de -Zr.




AV (GFA)
FMC (CDF)
VM (MGs)
VMM (BMGs)
FMC (CDF)
FMV (VDF)
pVvV

DSC

DTA
CalphaD

LOESS

ACP
Si
TT.T

Rc [K/s]
dmax [mm]
Tg [K]
Tx [K]

Tm [K]
T [K]

I [noyau/m?3.s]
U [mis]

AG [J/mol]

ACp [J/mol.K]

Liste des symboles et abréviations

: Aptitude a la vitrification (Glass Forming Ability).

: Force Motrice de Cristallisation (Crystallization Driving Force).
: Verres Métalliques (Metallic Glasses).

: Verres Métalliques Massif (Bulk Metallic Glasses).

: Force Motrice de Cristallisation (Crystallization Driving Force).

: Force Motrice de Vitrification (Vitrification Driving Force).

: Potentiel de Vitrification (Vitrification Potentiel).
: Calorimetrie a balayage différentielle (Différentielle Scanning
Calorimétrie).
: Analyse thermique différentielle (differential Thermal Analysis)
: Calcul Physique des Diagrammes des Phases (Physical Calculation of
Phase Diagrams).
: Lissage Locale du Nuage de Point (Locally Estimated Scatterplot
Smoothing).
: Analyse en composantes principales (Principal component analysis).
: systeme international des unités (international system of units).
: Diagramme Temps-Température-transformation (Time-Temperature
Transformation Diagram).
: Vitesse de refroidissement critique (Critical Cooling Rate).
: Diametre Critique (Critical Diameter).
: Température de transition vitreuse (Glass Transition Temperature).
: Temperature de début de cristallisation (Onest Crystallization
Temperature).
: Temperature de fusion (Melting Temperature).
: Temperature de liquidus (Liquidus Temperature).
- Vitesse de nucléation (Nucleation Rate).
- Vitesse de la croissance cristalline (Crystal Growth Rate).
: Energie libre de Gibbs (Gibbs Free Energy).
: Capacite Calorifique (Heat Capacity).



AHg¢ [J/mol]
ASt [J/mol]
o [I/m?]
AGE [J/m?]
AHm [J/mol]
ASm [J/mol]

AHM®" [J/mol]

AH"9 [J/mol]

AH2™r [J/mol]

AH® [J/mol]
AGy [J/m3]

AG™ [J/mol]
n [Pas.s]

: Enthalpie de fusion (Enthalpie of fusion).

: Entropie de fusion (Entropy of fusion).

: Energie interfaciale (Interfacial Energy).

: Energie élastique (Elastic Energy).

. Enthalpie de fusion du mélange (Enthalpy of fusion of the mixture).

: Entropie de fusion du mélange (Entropy of fusion of the mixture).

. Enthalpie de la formation de la phase intermétallique (Enthalpy of
formation of the intermetallic phase.

: Enthalpie de la formation de la phase liquide (Enthalpy of  formation of
the liquid phase.

: Enthalpie de la formation de la phase amorphe (Enthalpy of  formation
of the amorphous phase.

: Enthalpie de la solution solide (Enthalpy solid solution).

. Variation de 1’énregie libre de Gibbs par unité de volume (Gibbs free
energy change per unit volume).

: Energie d’activation (activation energy).

: Viscosité (viscosity).



INTRODUCTION GENERALE




INTRODUCTION GENERALE

Au cours des derniéres décennies, les recherches dans le domaine de la science des
matériaux ont abouti & la découverte des verres métalliques, une nouvelle classe de matériaux
solides. Ces verres meétalliques, caractérisés par leur structure amorphe, présentent des

propriétés physiques, mécaniques et chimiques supérieures a celles des métaux cristallins [1,2].

La premiére synthese de verres métalliques a été réalisée en 1960 par I'équipe du chercheur
P. Duwez, de I'Institut de Technologie de Pasadena en Californie. Ils ont utilisé la technique de
solidification rapide sur roue tournante (melt-spinning) pour vitrifier un alliage binaire
eutectique (Au-Si) a partir de I'état liquide [1,2]. Cependant, a cette époque, les échantillons
obtenus étaient limités a quelques dizaines de microns d'épaisseur (< 50 pum) en raison des

vitesses de refroidissement extrémement élevées (~1O6 K/s) requises pour figer la structure

amorphe. Cette contrainte dimensionnelle a empéché alors une utilisation étendue de ces

premiers matériaux vitreux dans de nombreux domaines d'application. [1,4].

Face aux limitations liées a la taille des échantillons, au nombre d'éléments constitutifs de
I'alliage et aux vitesses de refroidissement élevées, les chercheurs ont entrepris des
investigations pour développer des verres métalliques de plus en plus épais, fabriqués a des
vitesses de refroidissement plus modérées. L'identification précise de la composition de
I'alliage, le choix d'une technique de solidification adaptée, I'optimisation de la microstructure
et l'amélioration des propriétés physico-chimiques ont constitué les principaux axes de
recherche [5].

En d'autres termes, l'attention des chercheurs s'est focalisée sur la compréhension et la
prédiction de la capacité de formation du verre (en anglais « Glass-Forming Ability » : GFA).
Au début des années 1980, les scientifiques ont réussir a obtenir un nombre croissant de
systemes amorphisables sous forme massifs (en anglais « Bulk Metallic Glasses » : BMGSs)
dans une variété de systéme d’alliages. Parmi ceux-ci, certains a base des terres rares ont eté
fabriqués avec des vitesses de refroidissement critiques plus faibles (<102 K/s) et des épaisseurs
atteignant plusieurs centimetres, grace a I’introduction de la technique de fonderie (coulée ou la
trempe en moule métallique) [1-5]. Les alliages multi-composants ainsi obtenus possedent une
GFA plus élevée que les alliages binaires, ce qui a été développé grace a de nombreux critéres

qualitatifs facilement mesurables.



Différents critéres qualitatifs ont été utilisé pour évaluer la GFA, tels que la taille
maximale de 1’échantillon (dmax) et la vitesse de refroidissement critique (R¢). Cependant, la
mesure precise de (R¢) dans la région du liquide sous-refroidie est difficile en raison de sa
nature métastable [6].

Outre les critéres directs, des approches théoriques basées sur des parameétres
thermodynamiques, computationnels, structurels, topologiques, cinétiques et thermiques ont été
utilisées comme indicateurs de I'aptitude a la formation de verre (GFA) [1-8]. Certains de ces
critéres reposent sur des regles empiriques énoncées par Inoue et al [7]. Les critéres basés sur
des parameétres thermiques sont les plus largement employés, car ils peuvent étre facilement
obtenus a partir des températures caractéristiques (Tg, Tx, Tm, Ti) mesurées par des techniques
d'analyse thermique [9].

En résumé, les critéres mentionnés ci-dessus ont tous plus ou moins une certaine
limitation et parfois sont controversés. Ainsi, le débat scientifique actuel se tourne vers la
recherche d'un critére prenant en compte les phénomenes physicochimiques qui se produisent
lors du refroidissement et de la solidification d'un quelconque alliage pouvant aboutir a une
vitrification [1-9].

De ce fait, I’intitulé de cette these est : <’Contributions théoriques a 1’étude du phénomeéne
de vitrification des alliages métalliques’’

Nous avons pour objectif de répondre a la problématique de trouver un critére décrivant la
vitrification des MGs. Ce critere devra étre de manipulation simple ; il sera fiable puisqu’il
prendra en considération les phénomeénes qui se produisent lors de la formation du verre. 1l est
indispensable qu'il soit fortement corrélé aux criteres technologiques universellement reconnus

pour décrire la vitrification (dmax ; Rc), afin d'étre considéré comme crédible.

Dans ce travail, et sur la base de toutes les données disponibles nous proposons un nouveau
critére mixte et non dimensionnel de formation de verre que nous notons RVDFEMSS ¢-3 dire :
(Relative Vitrification Driving Force for bulk Metallic Glasses : Force Relative Motrice de
Vitrification des Verres Métalliques Massifs).

Ce critére combine les aspects thermiques, thermodynamiques et physiques en une seule
équation, en un seul modéle mathématique, exprimé sans unité de mesure. Sa corrélation avec
les parametres critiques (Rc et dmax: auxquels il n’est pas reli¢) sera discutée en comparaison

avec autres criteres de formation de verre (GFA) couramment utilisés (T4, v, ¥m. K, @ et m).



Le manuscrit de cette thése est divisé en deux grandes parties :
La premiére partie compose deux chapitres :

Le premier chapitre constitue une revue de la littérature sur les verres métalliques. Il
présente les différentes classifications de ces matériaux et aborde la notion de vitrification ainsi
que les conditions nécessaires pour obtenir des phases amorphes. Quelques rappels sur le
concept de transition vitreuse sont effectués. Enfin, diverses approches développées pour

prédire I'aptitude a la formation de verre sont décrites.

Le deuxieme chapitre porte sur la thermodynamique de la vitrification des verres
métalliques. L'accent est mis sur la notion d'énergie libre de Gibbs et les formules analytiques
permettant de la calculer. Une méthode particuliere d'analyse des données, combinant
mathématiques et statistiques, est abordée. Les techniques d'analyse utilisées pour tester la

fiabilité des critéres de prédiction de I'aptitude a la vitrification sont détaillées.

La deuxieme partie comprend également deux chapitres :

Le troisieme chapitre est consacré au développement de nouveaux criteres d'aptitude a la
formation de verre (GFA) : la force motrice de vitrification (RVDFM®), le potentiel de
vitrification (pVM®) et le choix de la meilleure formule analytique de I'énergie libre de Gibbs

comme modele de GFA. Leurs applications futures sont également abordées.

Le quatrieme chapitre présente les résultats de nos contributions théoriques a la
compréhension/quantification de I'aptitude a la formation de verre (GFA). Ces résultats sont

illustrés par des corrélations statistiques avec les parametres critiques R¢ et dmax.

Une comparaison sera faite avec d’autres critéres thermiques pour un nombre appréciable
et représentatif d’alliages métalliques de 04 familles différentes (BMGs a base de -Zr, -La, -Nd
et —Mg). Une discussion sera aussi présentée a la lumiere de toutes les considérations

thermocineétiques en rapport avec la théorie de la vitrification des mélanges inorganiques.

Des conclusions de chapitres sont fournies a la fin de chaque partie, accompagnées des

réferences bibliographiques correspondantes.

Pour conclure I'étude, une conclusion générale dresse le bilan des principaux résultats
obtenus. Les points forts découlant de notre recherche sont mis en évidence, et quelques

perspectives sont proposées pour poursuivre les travaux sur ce sujet.
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Introduction

La capacité de formation de verre ou aptitude a la vitrification, généralement notée par
I’expression : Glass-Forming Ability (GFA) ; est le seul parameétre qui permet mesurer la
tendance a la vitrification des matériaux a partir de leurs états liquides. Au cours des derniéres
décennies, les scientifiques des matériaux, ont réussi a travers différents méthodes, techniques
et innovations technologiques a identifier et a produire une large gamme de verres métalliques
et d’applications dans plusieurs compositions d’alliages avec une GFA élevée [1].

Une tendance genérale a eté observée ces dix dernieres années : le développement de
nouveaux critéres permettant de concevoir rationnellement des verres métalliques ou des
compositions avec une excellente (GFA) ; le but ultime étant celui d’atteindre ou d’approcher
les valeurs GFA caractéristiques des verres d'oxydes. Obtenir des propriétés physiques et
mécaniques améliorées demeure a ce jour le vrai défi scientifique aux chercheurs concernés par

les verres métalliques (Metallic glasses : MGs) [5,6].

I.1. Historique et généralites sur les verres metalliques
1.1.1. Historique

En 1960, Duwez et ses collaborateurs ont réussi a obtenir le premier verre métallique a
partir de la solidification d'un liquide. Il s'agissait d'un alliage de composition eutectique Au-Si
produit grace a une vitesse de trempe de I'ordre de 10° K/s [3]. Les techniques d'hypertrempe,
notamment la "melt-spinning™ (qui permet la production de rubans de grande longueur), ont
permis de découvrir les premiéres compositions de verres métalliques mais seulement pour des
épaisseurs trés fines, typiquement 0.1 mm, associées a des vitesses de trempe supérieures a 10*
K/s [1-3].

A partir des années 1970, des alliages de verres métalliques ont été élaborés avec des
vitesses de trempe plus modérées (1-10% K/s). Ces alliages, obtenus par une trempe a I'eau, ont
des épaisseurs de l'ordre du centimétre et sont constitués des systémes de compositions
ternaires Pd-Ni-P et Pd-Cu-Si [7]. Ces systémes présentent des diamétres critiques de 0,3 et 3
mm, qui marquent l'apparition des verres métalliques massifs (Bulk Metallic Glasses : BMGS)
[11-12].

Les propriétés des verres métalliqgues ont conduit les métallurgistes a imaginer de
nouveaux alliages pouvant étre formés a une faible vitesse de refroidissement, comme des
verres d’oxydes, ce qui permettrait leur production sous forme massive et de les utiliser dans de

nouvelles applications [8-11].
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Depuis la fin des années 1980, de nombreux alliages appartenant a différents systémes ont
été découverts grace a la technique de coulée par injection dans un moule métallique,

généralement en cuivre :(appelée en anglais, « Copper mould casting ») [13].

La plupart de ces élaborations sont issues des travaux de Inoue et al, notamment dans les
systemes a base de Mg [14], puis a base de Zr [15], & base de La [16] et Fe [17], etc. En 1993,
les recherches de Johnson aboutissent a la découverte du verre Zra1 2Ti1z8Cui25NioBez2 s, qui a
été le premier verre métallique massif commercialisé sous le nom de "Vitreloy 1" par la société
Liquid Metal [12-19].

La composition PdsCuzoNioP2o présente une dimension amorphe supérieure a
7 centimetres et une vitesse critique de trempe de 0.1K/s [20]. Il existe d’autres verres
métalliques commercialisés, tels que les alliages a base de nickel (Metglas : Ni-Fe-P-Al-B), a
base de fer (Fe-Ni ou Fe-B) et & base de cobalt (Co-Fe-Mo-B-Si) [4-21].

Des exemples de compositions chimiques d'alliages métalliques massifs pouvant former
des verres de taille critique supérieure a 10 mm sont illustrés respectivement par la Figure 1.1
et le Tableau I.1. Ces derniers indiquent également les techniques de production utilisées ainsi
que les années correspondantes pour I'élaboration de ces alliages amorphes.

E-l 10':.' T L - L L L -
o,
E 10 Pd-Cu-Ni-P
< Zr-Ti-Cu-Ni-Be
0
= 4 Zr-Al-Ni-Cu
@ massifs
ﬁ 0.1 Pd-Fe-P ® Au-Pb-Sb
g Pd-Cu-Si®
@ 0.01
§ !
g A-Si
<L 1E-3 T - T o T - T v L v |
1960 1970 1980 1990 2000 2010
Année

Figure 1.1. Epaisseur maximale des alliages métalliques amorphes en fonction des

années de découvertes [21].
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Tableau 1.1 : Exemple d’alliage métalliques avec épaisseur critique > 10 mm [4-22].

PdaoNi4oP20 10 Fluxage 1984
-Pd Pd40CusoNi1oP20 72 Trempe a I'eau 1997
-Zr ZresAl7sNiwCuizs 16 Trempe a l'eau 1993

CussZrsAl7Ys 10 Coulé dans un moule en cuivre 2004
-Cu CuagHfs2Alg 10 Coulé dans un moule en cuivre 2006
-Terrerare  Y36SC20Al24C020 25 Trempe a I'eau 2003

Mgs4Cuzs5 Ag 85 Gdu 25 Coulé dans un moule en cuivre 2005
-Mg MgssCu7sNi75Zns AgsYs Gds 12 Coulé dans un moule en cuivre 2004
-Fe FessCrisMou4Er2CisBe 12 Coulé dans un moule en cuivre 2004
-Co Co048Cri1sMo014C15BsEr2 10 Coulé dans un moule en cuivre 2006
-Ti TisaZr2sCui2NisBezo 14 Coulé dans un moule en cuivre 2005
-Ca CaesMgi15Zn20 15 Coulé dans un moule en cuivre 2004
-Pt Pts25Cu27NigsP21 20 Trempe a l'eau 2004

1.1.2. Généralités sur les verres métalliques
Un verre métallique est un matériau métalliqgue qui présente a la fois les propriétés
structurales des matériaux cristallins et des verres normaux. Il a une structure amorphe, c'est-a-
dire qu'elle est désordonnée a I'échelle macroscopique et mésocopique. lls se distinguent des
métaux cristallisés par I'absence de microstructures et d'ordre atomique a longue distance [24].
A I’échelle mésoscopique, les verres métalliques se distinguent des métaux cristallises par
I’absence de microstructures (pas de joints de grains ni de grains), et 1’absence d’ordre
atomique a longue distance, ce qui se traduit par :
1. L’absence de raies de diffraction et la présence d’halos diffus sur un
diffractogramme RX (Figure. I. 2-a) ;
2. La présence de cercles concentriques sur le cliché de diffraction électronique
(Figure. 1.2-b).
3. Un pic endothermique sur le thermogramme (celui d’un verre présente un
phénomeéne endothermique de transition vitreuse suivi d’une cristallisation exothermique ;

Figure. 1.2-c).
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Fig. 1.2.(a) Diffractogramme de RX d’un verre métallique, (b) Image de diffraction électronique
d’un verre métallique, (c) Thermogramme d’un verre métallique mettant en évidence la

température de transition vitreuse (Tg) [24].

Un verre métallique est donc un alliage d’atomes majoritairement métalliques qui forment
une phase amorphe aux rayons X ; c’est-a-dire une phase correspondant a celle d'un liquide
figé, sans ordre cristallin car il y manque une périodicité a longue distance, une symétrie de

translation : ses atomes constitutifs sont disposes de maniére aléatoire [23-26].
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Figure I .3. Représentation bidimensionnelle de la structure d’un réseau de silice [25] :
a) Cristallin; b) Vitreux.
1.1.3. Classes des verres
On distingue généralement trois grandes familles de verres [25] :
<+ Les verres métalliques : obtenus par hypertrempe d’alliage en fusion, ils se partagent
en trois sous-groupes [25-27] :
o Les alliages formés d'un métal de transition et d'un métalloide, (e.g. PdgoSizo, AugoGe2o).
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Ils sont stables avec 15 a 25 % de métalloide lorsqu'il existe un eutectique profonds dans le
diagramme de phases.

o Les alliages formes de deux métaux : ils regroupent soit les alliages formés d'un métal

de transition de début de la classification périodiques comme Ti, Zr et Nb et d'un métal de
transition de fin de bande comme Fe, Co, Ni et Cu, soit ceux formés de métaux simples (e.g.
BezoAlzo, ZrsoCusp) ; des terres rares peuvent remplacer les métaux de transition de la
classification périodiques, par exemple Gd, Tb et Dy. Ce deuxiéme type de verres métalliques
est stable dans une gamme de composition plus étendue que le premier type (de 20% a 80%)
[25-26].

o Les nouveaux verres multi-composants (ex : ZresCui7sNitoAi75, PdaoCuzoNizoP20) qui

évoluent tres lentement vers la cristallisation et qui sont créés a partir de I'état liquide avec des
vitesses critiques de trempe tres faibles.
+ Les verres organiques : réalisé a partir de polyméres (ex : plexiglas, altuglas) [28].
+ Les verres d’oxydes : selon leur capacite a former un réseau vitreux, il existe trois
classes d’oxydes [25-26] :

o Les oxydes formateurs de réseau ou les oxydes simples qui, par refroidissement

conduisent a la formation d’un verre seul (ex : SiO2, GeO2, Be203, As203, P20s).

o Les oxydes modificateurs de réseau : contient un oxygene non-pontant, essentiellement
sont les oxydes alcalins (ex : M0, Li20, Na;0O, K>0, MgO, CaO, BaO, SrO), et les oxydes
alcalino-terreux MO, composé essentiellement ioniques.

O Oxydes intermédiaires : oxydes qui, indépendamment de la composition, peuvent jouer
le r6le de formateurs ou de modificateurs (ex : Al.0s, ZnO, PbO, CdO, TiOz) [25-28].

I.2. Principe généraux et fondamentaux de la vitrification
1.2.1. Définition de la vitrification

La vitrification est la transformation d’une substance en verre. Habituellement, elle est
réalisée en refroidissant une masse fondue d’un matériau via sa transition vitreuse avec une
vitesse de refroidissement suffisamment rapide pour empécher la cristallisation
(la dévitrification) de la matiére et limiter 1’organisation des atomes.
1.2.2. Conditions cinétiques et thermodynamiques de la vitrification

1.2.2.1. Conditions cinétiques
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Pour obtenir un verre, il est nécessaire d'empécher la cristallisation. Pour cela, il faut
empécher les deux étapes de la cristallisation : la nucléation et la croissance des cristaux [7].

Considérons la vitesse de nucléation I (quelques fois dite : de germination) : nombre de
germes ou nucléus produits par unité de volume et par unité de temps), et la vitesse de
croissance cristalline U (longueur par unité de temps). Ces deux parameétres sont dépendants de
la température. En effet, la nucléation ne peut avoir lieu sans fluctuation thermique des atomes,
et sans germes, aucun cristal ne peut se former. La figure 1.4 représente les deux vitesses | et U

en fonction de la température [7-29].

rF s
I, u

Croissance

Nucleation

P
>

Ting [ r ) [ T Température

Figure 1.4. Représentation schématique de la vitesse de nucléation, I, et la vitesse de

croissance, U, en fonction de la température [28].

La figure 1.4 nous montre I’existence de trois zones :

i) La zone de la nucléation sans croissance située entre Tins €t Tmin.

i) La zone de la croissance sans nucléation situe entre T et Tmax.

iii)  La zone hachurée située entre Tmin €t Tmax qui correspond au chevauchement de la

nucléation et la croissance (U ou | ou les deux sont trés faibles).

Au-dessus de la température de fusion (T>Ty), le liquide est constitué par la phase stable.
Lorsque le liquide entre en surfusion a une température (T<Ts), la croissance peut se produire a
I’intervalle Tf - Tmax. Cependant, la formation des germes initiaux nécessaires avant que la
croissance puisse se progresser se produit entre Tmin et T.

Dans I’intervalle Tmin - Tmax, Si la nucléation | et la croissance U cristalline sont trop
faibles, la cristallisation pourra étre indécelable et le systéme passera a 1’état vitreux.

En revanche, si la nucléation | et la croissance U cristalline sont importantes, la

cristallisation ne pourra évitée. Si | est faible mais U importante, la cristallisation pourra
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conduire & un faible nombre des cristaux disséminées dans la phase vitreuse. Si | qui élevé et U
est faible, on aboutira a un matériau partiellement cristallin a grains trés fins [28,7].

Du point de vue cinétique, la seule possibilité d’obtenir un verre est de traverser la zone
critique (zone hachurée) rapidement, ce qui ne laisse pas aux germes le temps de se former et

de se développer [28-29].

1.2.2.2. Conditions thermodynamiques
D’apres la théorie classique de la germination homogene et sur la base des considérations
thermodynamique, la variation d’enthalpie libre du systéme liée a la formation d’un embryon/

germe solide sphérique de rayon r peut s’exprimer sous la forme suivante [28] :

4
AG(r) = -mr3AG, + 4nr?o + AG (1)
3 v Is E
volume surface énergie élastique

Ou: AG,, est I’écart d'énergie libre de formation entre le liquide et le solide par unité de
volume (AG, < 0), gy est I'énergie d'interface par unité de du surface du liquide surfondu et du
solide cristallisé (0,5 > 0) et AGg la variation d’énergie élastique, qui est négligée dans le cadre
d’une transformation liquide-solide.

La Figure 1.5 montre la variation de AG(r) (Eq. (1)) en fonction du rayon de I’agrégat a

une température T < Trest :

*> A

EE I

rayon

%n;&.(‘:_ —

Figure 1. 5. Evolution de (AG) d’un germe sphérique en fonction de son rayon r[28].

D’apreés la figure 1.5 on remarque, que pour les faibles dimensions le terme de surface e r?
est dominant, ce qui se traduit par une augmentation de 1’enthalpie libre du systéme. En
revanche, pour les grandes dimensions, le terme de volume en r3 devient prépondérant, ce qui

entraine une diminution de I'enthalpie du systéme. On obtient donc une barriére énergétique
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16mo3
3(AGy)?

AG* = . Cette barriere correspondant a un noyau critique de rayon r* = —2 o3,/AG, et a

un nombre n* d’unités structurales. Cette barriere doit étre franchie pour initier le processus de
solidification.

Lorsque I'énergie interfaciale 0)5 entre les phases liquide et solide augmente par rapport a
I'énergie de surface ou I'énergie des joints de grains, cela entraine une hausse de la barriere
énergétique de nucléation AG* et une augmentation de la variation d'énergie libre du systeme
AG(r). Cette situation inhibe la vitesse de nucléation ainsi que la croissance cristalline,
favorisant ainsi la formation de la phase amorphe ou verre métallique [7,25,28-29].

1.2.3. Régles générales de la vitrification

Il existe une multitude de composition vitrifiables, mais leur GFA dépend fortement de la
composition (de la fraction molaire des éléments constitutifs). Des études systématiques sur la
composition des alliages amorphisables ont été menées afin de déterminer les diagrammes de
composition aboutissant a 1’obtention des verres métalliques. Akihisa Inoue a formulé des
regles empiriques (04 regles dites de Inoue) expliqguant comment un alliage quelconque peut
(ou ne peut pas) vitrifier. Ces regles disent que [1-3,7-8,14,16] :

» L'alliage doit contenir au moins trois composants. La formation de verre devient plus
facile avec un nombre croissant de composants dans le systeme d'alliage.

» Une différence significative de taille atomique (> 12%) doit exister entre les
éléments constitutifs dans l'alliage.

> Il devrait y avoir une chaleur de mélange négative (AG,, < 0) pour les (principaux)
éléments constitutifs du systeme d'alliage.

» Les diagrammes de phase des alliages doivent présenter des eutectiques profonds,

afin de freiner les activités et les mouvements atomiques.

La premiére regle de formation de verre est baseée sur les aspects cinétiques et
thermodynamiques de formation de verre. Du point de vue thermodynamique, la multiplication
des composants d’alliage conduisant a I’augmentation de 1’entropie de fusion (AS¢), ce qui
conduit egalement a une augmentation du degré d'empilement aléatoire dense d'atomes. Cela se
traduit par une diminution de 1’enthalpie de fusion (AHf) et une diminution de I'énergie du
systeme (AG) . Ceci favorise la formation des BMGs avec une GFA élevé [1-3,10-16].

Du point de vue cinétique, la multiplication des composants d’alliage conduit a
I’augmentation de 1’énergie interfaciale liquide- solide (oy), @ une diminution de la diffusivité

atomique et, par conséquent, a une augmentation de la viscosité (une réduction a la fois des
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taux de nucléation et de croissance cristallin), ce qui contribue tous a la formation des BMGs
avec une GFA élevé [4,11,24].

La deuxieme régle est basée sur des aspects topologiques et structuraux, 1’inadéquation
accrue de la taille atomique induit une forte contrainte interne, entrainant une distorsion et une
stabilité du réseau [5,6,8,22].

La troisieme regle est basée sur les aspects thermodynamiques. Pour obtenir une GFA
élevée, il faut que la transformation liquide-solide posseéde une énergie libre faiblement
négative. Le deuxiéme principe de la thermodynamique formule cette énergie par AG (T) =
AH(T) — TAS(T) , ce qui nécessite une enthalpie de fusion (AH) faible et une entropie de
fusion (AS) élevée [7,14,22-29].

La quatrieme regle est inspirée du fait que les compostions eutectiques profondes
possedent une phase liquide stable, une température de transition vitreuse réduite Trg plus élevé.

Par conséquent, le matériau considéré aura une meilleure GFA [1-29].

1.2.4. La transition vitreuse

Le passage de 1’état liquide visqueux a 1’état solide amorphe est toujours précédé par le
phénomeéne appelé transition vitreuse. Ce phénomeéne est I'un des plus profonds et des plus
intéressants de la physique de I'état condensé. Il peut étre suivi en mesurant I'évolution d'une
propriété thermodynamique, comme le volume spécifique (V) ou l'enthalpie (H), de I'état
liquide et cristallin en fonction de la température (T). Comme le montre la figure. 1.6 [1,24-30].

En partant de la phase liquide stable, le volume (V) ou I’enthalpie (H) décroit linéairement
avec le refroidissement et ce jusqu’a la température de fusion (Tf). Pour des températures
inférieures a (Tf), on obtient un état du liquide, appelé liquide surfondu, ou le systeme est en
équilibre métastable. Deux phénomeénes peuvent alors se produire :

e Si le refroidissement est lent, le liquide se cristallise a T=Ts et passe a un état
thermodynamiquement stable. Le volume spécifique V se contracte et devient plus faible que
celui du liquide surfondu correspondant. Cet état est représenté par le changement brusque de
la pente (dV/dT).

e Si le refroidissement est rapide, la nucléation ne peut s’effectuer a T<Tyr et le liquide
reste dans un état de surfusion thermodynamiquement métastable. Le liquide va
progressivement se figer pour donner naissance au verre a la température ambiante. Cet état est
représenté par la diminution significatif de la pente (dV/dT) [25,30].

Il est important de signaler que le point d’intersection entre les droites de dilatation du
liquide et du verre est noté : temperature de transition vitreuse Tg [24-30].
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-
T Temperabure

Figure 1.6. Variation de I’enthalpie (H) ou du volume (V) en fonction de la température [30] .

La transition vitreuse n'est pas constante : elle ne se produit pas a une température unique,
mais sur un intervalle de température dans lequel la température de transition vitreuse Tg est
déterminée. Cet intervalle dépend de la nature et de la vitesse de refroidissement du liquide ou
de la nature et de la vitesse de chauffe du verre. Par exemple, comme le montre la figure 1.7, un
liquide refroidi a une vitesse Vr1 supérieure a Vr2 se fige a une température Tg: plus élevée
que Tgo. Le verre 2 est également plus proche de I'¢quilibre thermodynamique que le verre 1
[24-30].

H ouwr ™"

Liquide swirfomclug

e e

T Tempaeratures

Figure 1.7. Variation de V ou H en fonction de différentes vitesses de refroidissement
VRr1 > Vg2 > Vrs d'un liquide surfondu [30].
En pratique, la température de transition vitreuse Tg peut étre mesurée par calorimétrie

différentielle a balayage (en anglais « Differential Scanning Calorimetry » : DSC). La figure 1.8
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montre le thermogramme classique d'un verre a pression constante lors d'une montée en

température. On y distingue trois points caractéristiques :

- T qui est le décrochement par rapport a la courbe de Iétat vitreux.
Tginflexion, le point d’inflexion.
- T e point ou le matériau se raccorde au comportement du liquide surfondu.

Le domaine transition vitreuse est, donc un effet endothermique qui s’étale de Tt &  Tyndest,

AC,

I Exothermique

10 l Endothermique

Tmﬂu\'lon
g

Heat Flow

Liquide surfondu

200 250 300 3850 40
Température

T;nsel T 2(’mlxl.'l Tem p érature

Figure 1.8. Présentation d'une courbe DSC caractéristique d’un verre [30].

En résumé, la transition vitreuse est donc un phénomeéne d’ordre cinétique correspondant
au passage de 1’état d’équilibre métastable du liquide a un état hors équilibre gelé avec une

configuration donnée des atomes [1, 24-30].

1.2.5. Capacité de formation du verre (Aptitude a la Vitrification)

La plupart des matériaux peuvent passer a I'état amorphe a partir de leur état liquide sans
avoir a appliquer des vitesses de refroidissement extrémes. En effet, leur capacité a se
transformer en verre a une vitesse de refroidissement donnée est appelée capacité de formation
de verre (en anglais « Glass Forming Ability » : GFA). La GFA est une grandeur essentielle
pour comprendre 1’origine de la formation de verre et importante pour la conception et le
développement des nouveaux verres métalliques [1,4,7,9].

La GFA est généralement évaluée par le diameétre maximal (dmax) d'un échantillon qui peut
étre refroidi sans cristallisation ou par la vitesse de refroidissement critique (Rc) minimale
nécessaire pour maintenir la masse fondue dans un état amorphe (sans germination ni
précipitation des cristaux) pendant la solidification. Cependant, le diametre maximal dmax est le

critére le plus couramment utilise, car il est généralement le plus facile a déterminer [1,4,7-23].
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1.3. Critéres de la capacité de formation de verre (GFA)

La GFA est une compétition entre la vitesse de refroidissement et la cinétique de
cristallisation. Cette compétition est étroitement liée aux caractéristiques structurelles,

thermodynamiques et cinétiques de l'alliage [1,2,7].

L'identification du facteur physique clé de la vitrification est encore un sujet de débat.
Cependant, de nombreuses études ont été menées ces derniéres décennies pour trouver une
jauge fiable et utile pour évaluer et prédire la GFA [5,6-9]. En conséquence, de nombreux
critéres théoriques ont été développés pour caractériser les matériaux métalliques du point de
vue de leur aptitude a la vitrification (GFA). Ces critéres peuvent étre regroupés dans les

catégories suivantes [22-31] :

1.3.1. Catégorie des criteres thermiques

Les critéres/indicateurs de cette catégorie ont été développés a travers la combinaison d’un
ensemble des températures caractéristiques. Ces températures peuvent étre mesurées par la
technique de calorimétrie thermique différentielle (DSC) ou par 1’analyse thermique
différentielle (DTA). Parmi les températures caractéristiques on distingue sur la Figure.1.9 : la
température de transition vitreuse Tg, la température de cristallisation Ty, la température de

liquidus T, et le point de fusion Tm [1,32].

sy
/'\
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=
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=
><
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Temperature

Figure 1.9. Thermogramme caractéristique d'un verre métallique [16,30].
Les criteres thermiques sont les plus faciles a appliquer. Ils se sont avéres raisonnablement

corrélés avec les valeurs dmax €t Rc, qui sont des indicateurs/révélateurs de la GFA des divers
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BMGs étudiés. Parmi les critéres thermiques développés et les plus fréqguemment utilisés, en

voici quelques-uns mentionnes ci-dessous. [1,2].
; - . p . T
o Latempérature de transition vitreuse reduite T., = GFA « (Tg)
1

En 1969, Trumbull a proposé ce critere, qui est lié au taux de germination homogene dans
un liquide. Selon Trumbull, lorsque la valeur de Trg est comprise entre 0,66 et 0,69, le liquide
devient trés lent en cristallisation et peut facilement refroidie a des faibles vitesses de
refroidissement. Ceci permet d'obtenir une phase amorphe dans des dimensions plus
importantes [1,34].

o Larégion du liquide surfondu AT ,_, = GFA « (Ty — Ty),

Sur la base des considérations de stabilité du liquide vis-a-vis de la cristallisation, Inoue et al.,
ont proposé en 1991 l'intervalle de température de la région du liquide surfondu AT ,_,. Une
grande valeur de ATxg indique que le liquide de sous-refroidi peut rester stable dans une large
plage de températures sans cristallisation et a une résistance élevée a la nucléation et a la
croissance des phases cristallines, conduisant ainsi a un plus grand GFA de I'alliage [1,7,16].

o Leparamétre y = GFA « [T,/(Tz + Ty)]

En 2002 Lu et al., ont propose le critere y. Il est basé sur la mesure de la stabilité de la phase
liquide, c'est-a-dire la moyenne de la stabilité des liquides a I'équilibre et a I'état métastable. Ce
critere montre une corrélation satisfaisante avec les indicateurs de la GFA pour la plupart des
verres métalliques et méme les verres d'oxydes. La figure 1.10 montre un exemple de cette

corrélation entre ce critere et les deux paramétres expérimentaux R¢ et dmax [1,35-37].

10" 1005
R \ log, R =21.71-50.90y ]
\ N R'=0.91
10”4 N
]
w E
% N 10-
o & :
T 104 a) g
g 2
-] =
= N =
g w -
3 L
£ Conventional N BN g
“ 10°- metallic glasses ' \ O z
p \ o ) log, Z =-6.55+18.11y
h ’ R'=0.57
-3 b /
10 T T T 0.1 T 1 T T v T ¥
0.15 020 025 030 035 040 045 0.50 0.25 0.30 0.35 0.40 0.45 0.50 0.55
1 TAT +T) ¥, TATAT)

. Figure 1.10. Corrélation linéaire entre le critere y et les parametres critiques pour des verres

métalliques typiques : a) avec Rcet b) avec dmax [1,16,36].
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De plus, il existe plusieurs parametres thermiques de prédiction de la GFA qui sont
présentés dans le tableau chronologique suivant :

Tableau.l.2 : Chronologie des principaux critéres thermiques de GFA et formules de calcul [32,35].

Critére Année de Critére Année de
Formule création GFA Formule création
AT, ATy =T, —T, 1991 w w =Ty /T-2Ty (T, — T)) 2009
T,y T,y = T,/T;; (Trg=Tg/Tw) | 2000 ,(1969) w, wy = Ty(T, + T) /[T (T, = T)] 2009
% Yy =T/(T, +T) 2002 6 0 = (T, + T,)/ T,. [(T, — T,)/T,]*%7% 2009
AT, AT,y = (T, = T,)/ (T, — Ty) 2004 w, wy =T,/(2T, = Ty) — T,/T, 2009
a a=T,/T, 2005 Ye Ye = (3T, — 2T,)/T, 2010
B B =TTy +T,/T, 2005 4 B =T,/T,—T,/(T.1) ,N=13 2011
5 §=T/(T, —T,) 2005,(2006) w w = (2T, — T,)/(T, + T,) 2015
Ym Ym = QT =T,/ T, 2007 G, G, = [Ty(T, = TNV (T, — Ty)? 2016
@ @ =Ty /T,. (AT /Ty)*'* 2007 X x = (T = T)/(Ty + THI T/ (T, — TOI'Y 2018
& §=T,/T, + AT, /T, 2008 (o) w = (T, —Ty).Ty. T /(T — To)? 2020
B B =T, T,(T, — T,)? 2008 K k=Tg.T, . Ty . (T, — Tp) /(T, — T)* 2021

1.3.2. Catégorie des critéres cinétiques

Pour mieux prédire la GFA des systemes BMGs, il est nécessaire d’étudier la cinétique de
cristallisation dans ces alliages. Plusieurs approches cinétiques de la facilite de formation du
verre ont été utilisés par plusieurs chercheurs pour prédire la GFA des matériaux
indépendamment, de leurs liaisons chimiques. Parmi ces approches nous pouvons citer :

o La viscosité

La viscosité du liquide joue un rdle crucial dans la capacité de formation du verre (GFA)
d'un alliage. Le changement de viscosité d'un liquide en fonction du sous-refroidissement peut
étre utilisé pour caractériser et classer les différents liquides, car il reflete le changement de
mobilité de I'atome lors de la surfusion. Plusieurs expressions ont été proposées pour expliquer
la dépendance entre la température T et la viscosité () d'une masse fondue sous-refroidie
[1,16].

L’expression la plus utilisé pour de nombreux verres et les liquides a (T>Tg) est présentée

par I’équation V.F.T (VFT : Vogel-Fulcher-Tamman), qui peut s’écrire comme suit [1,38,40] :

n(T) =no exp [f_i‘;] )
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ou : D* est le parametre de fragilité (sans unité), To est la température de la transition vitreuse
idéale, ou la viscosité diverge et n, un facteur pré-exponentiel représentant la viscosité a
température infinie.

On qualifie de « forts » les verres qui présentent un comportement moins sensible aux
changements de température avec D* élevé (typiquement, pour la silice, D* = 150). En
revanche les verres « fragiles » présentent de faibles viscosités a 1’état fondu avec D* un
faible. Les verres métalliques ont généralement un D* intermédiaire entre un verre « fort » et un

verre « fragile » [16,40]. La figure 1.11 montre un exemple de classification pour certains

Verres.
10 : - ! . . . . : - .
3:-—- - = Si0,; D*>100
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Figure 1.11. Le diagramme d'Angell de la viscosité (n) en fonction de (Tg /T) [40].

o Indice de fragilit¢ m

La fragilité cinétique du liquide peut aussi étre décrite par la pente de la courbe de la
viscosité dans le diagramme d'Angell autour de la température de transition vitreuse
cinétiqueTg* (la température a laquelle le systéme atteint une viscosité de 102 Pa.s),

conduisant a ce que I'on appelle l'indice de fragilitt m , définie en termes de propriétées

dynamique et de la relaxation structurale par [41] :

(dlog10(n)) — GFA (dlog19(7)) 3)

o,

m=GFA « =
2,

Le paramétre m est une mesure de la capacité d'un liquide a conserver sa configuration
atomique lors de la solidification, et donc une mesure de GFA). Les liquides avec un grand m

sont dits "fragiles", et ceux avec des valeurs plus petites sont considérés "forts" : plus la valeur
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m est grande, meilleure est la GFA de l'alliage [1,38-41]. La figure. 1.12 présente un exemple

de classification pour certains phases cristallines et liquides.

m Freon 113 ' ) . : J ' . SI0,
24 e F & "r
reon 112 g GeO.
l e GeO,
A Freon112a ‘%o, |
v Pentachloronitrobenzene /'I* ’ | — 12 ® AsS;
0 ¢ 1-Cyanoadamantane L §eY e r "'(
v L 0 10 |- # ZnCl ‘.8
4 Propylene carbonate P Q | ] . ,f s 7
» Ortho-carborane ‘XG \d 6 ‘f Q [ o glycerol ".’ a
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Figure 1.12. Diagrammes d'Angell de phases cristallines et de liquides (Viscosité n et
temps de relaxation ta en fonction de Tg/T) [41].
A partir des équations (2) et (3) la relation qui relie les deux parameétres de fragilité m et
D* est donnée par :
_ D'TgT,
 23(Tg-To)"

(4)

La difference entre les deux parametres est due au fait que la (T — Ty) est plus petite pour

les liquides fragiles, mais est plus grande pour les liquides plus forts [38,40-41].

o Lavitesse de refroidissement critique théorique Rcth

Pratiquement, I’évaluation de le GFA de différents systémes d’alliages par la mesure de Re
nécessite une série d'expériences de refroidissement continu, qui sont colteuses en temps,
énergie et matiere.

Théoriguement, un certain nombre de méthodes ont été concues pour la détermination de
R, dont la plus courante et la plus simple est celle développée par Uhlmann. Cette méthode,
connue sous le nom de « méthode du nez » est basée sur le mécanisme de nucléation homogéne
et consiste a évaluer R a partir des courbes ‘’temps-température-transformation”’ : (T-T-T), en
prenant une fraction volumique cristallisée d'environ X=10° comme cristallinité minimale
détectable par les méthodes usuelles (diffraction des rayon X). En utilisant la théorie formelle
de la cinétique de transformation proposée par Johnson—Mehl-Avrami, le temps (t) requis pour
la transformation de (X) fraction volumique du matériau lors d'un traitement isotherme a

différentes températures peut étre exprimé comme suit [1,37-44,] :
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=l ©

ou : I est le taux de nucléation, U : le taux de croissance des noyaux de taille critique et t: le
temps écoule.

Pour une réaction donnée, la cinétique montre une forme de "type C" par rapport au temps
et a la température sur l'axe des X et l'axe des Y respectivement. Cela est représenté

schématiquement par une courbe sur la figure. 1.13.

TITT Driaagramn

Temperature

Log (time)

Figure 1.13. Schéma de la méthode du nez pour calculer le taux critique théorique de
refroidissement [1,31,42,].

Cette courbe permet de déterminer la vitesse de refroidissement critique R¢ nécessaire pour
éviter la cristallisation a partir de la pente de la ligne pointillée. La formule suivante permet de
calculer Re.

_ (Tm_Tn)

R
C t,

(6)

ou : Ty et ty sont la température et le temps du nez, respectivement. Pour une bonne GFA, le nez

doit étre pousse vers la droite (c'est-a-dire une échelle de temps plus longue) [1,31-44].

1.3.3. Catégorie des critéres structurels et topologiques
Les criteres structuraux et topologiques sont connus pour jouer un réle plus déterminant
dans la formation du verre avec un GFA élevé. Habituellement, ils sont liés a la taille atomique

des éléments constitutifs et a sa distribution, a leur électronégativité et au rapport électron-
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atome (fraction d'atomes de soluté), qui constituent I'approche atomistique. Les critéres
structuraux et topologiques peuvent étre classés en deux classes [45,46] :

e Les facteurs intrinseques : comprennent la composition, la cohésion entre les
métaux, la diffusivité thermique, le coefficient de dilatation thermique, la pureté, la
taille et la structure atomique des composants d‘alliage.

e Les facteurs extrinseques : facteurs pouvant limiter considérablement la GFA des
alliages fondus méme avec une GFA “’intrinsequement’’ élevée. Généralement, ils dépendent
des conditions opératoires extérieures : inclusions ou impuretés dissoutes dans le bain, mauvais
état de surface ou propreté du matériau, turbulences lors de la solidification et degré
d'échauffement du métal liquide, etc.

Dans la littérature scientifique, il existe plusieurs critéres pour cette catégorie, nous

mentionnons quelques-uns a titre d'exemple :

o Ladifférence d'électronégativité (Ax) et le paramétre de taille atomique (&)

La formation du verre a été expliquée par plusieurs tentatives basées sur I'inadéquation de
la taille atomique entre les éléments constitutifs de l'alliage. Zhang a proposé deux criteres
empiriques simples au moyen de fonctions paramétriques de liaison, qui incluent la différence
d'électronégativité, le parameétre de taille atomique et le rapport <’électron sur rayon’’. La
différence d'électronégativité Ax et l'inadéquation de la taille atomique &, et peuvent étre

modélisée par [46-48]:

AX = \/Zin=1 Ci'(Xi —)_()2 B X = Z?:l Ci'Xi (7)
ou : n est le nombre de composants de I'alliage, X; I'électronégativité de Pauling de I'élément i,
C; le pourcentage atomique de I'élément i dans l'alliage, et X la valeur moyenne de

I'électronégativité pour un alliage.

Le parametre de taille atomique d est exprimé par la relation suivante :

5= TG (1-B2 5 F=ELGon ®)

ou : r; est le rayon atomique covalent de I'élement i et 7 est la valeur moyenne du rayon

atomique covalent pour un composé.
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La combinaison des deux critéres, Ax et §, montre une forte corrélation avec la région du
liquide surfondue, ATx.g. Elle permet également de calculer R¢ et dmax. Ce critere fournit donc

une bonne ligne directrice pour prédire les BMGs avec un GFA élevé [1,46-48].

o Critere d'instabilité topologique (1)

Le critére A est utilisé comme un indicateur de bonnes compositions vitrifiantes dans les
systemes d’alliage binaires. Il considere que lors de la solidification d’une composition donnée,
la phase vitreuse entre directement en compétition avec la solution solide sursaturée ayant le
plus faible facteur d'instabilité topologique.

Ce critére a ensuite été étendu aux alliages multi-composants amorphes pour prédire leur
comportement thermique lors du chauffage par des balayages DSC. Cette extension, stipule
qu'un alliage amorphe présentera une transition vitreuse si A > 0,1. Il n’y aura pas de transition
vitreuse et de cristallisation primaire a A < 0,1. Un comportement mixte est envisageable a A
d'environ 0,1.

Le critére A est calculé a partir des rayons atomiques (dans des solutions solides simples)

ou des volumes molaires des composés [49]. Il est exprimé par la relation suivante :
\%
A=Xx | 1| (©)

ou : x; et Vi,; sont la fraction molaire et le volume molaire, respectivement, de I'élément soluté

dans le composé et V,,,, est le volume molaire du composé.

La figure 1.14 montre, a titre d’exemple, que dans 1’alliage binaire Cu-Zr, les pics du tracé
Amin cOrrespondent a des compositions ou l'instabilité topologique atteint un maximum local.
Cela se traduit par une meilleure GFA. Plus le pic est élevé, meilleure est la GFA.
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Figure 1.14. Valeurs de Amin (ligne continue) et différence moyenne d'électronégativité

(ligne pointillee) dans le systeme Zr—Cu [49].
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o Le critere de concentration électronique (e/a)

Le critére (e/a) a été largement utilisé et étudié pour optimiser les compositions des BMGs
avec des GFA élevées, et la compréhension de leurs stabilités électronique et thermique.

Il existe deux criteres empiriques de cette catégorie, appelés critére (e/a) variant et le
critere de constant (e/a). Ces critéres permettent d’expliquer de maniére satisfaisante les
conditions de stabilisation de toutes les phases d’alliage électroniques simples (un alliage
composé uniguement d'éléments dont le nombre d'électrons de conduction par atome est bien
défini), et les alliages contenant des métaux de transition. Les phases cristallines connues
peuvent étre utilisées pour tracer les lignes ou plans d’(e/a) spécifiques dans les systéemes multi-
composants [1, 50-51].

Y. Wang et ses collaborateurs, ont utilisés le diagramme de phase ternaire pour visualiser

le phénomene (e/a) du systeme Zr-Al-Ni (Co) [51]. La figure.l.15 permet d’illustré ce

phénomene.
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Figure 1.15. La ligne de constante e/a (Also Ni (Co)so-Zr) et la ligne de variante e/a
(ZroNi (Co)s-Al) dans le tableau de composition Zr-Al-Ni (Co) [51].

D’aprés la figure.l.15, la meilleure composition rapportée pour une grande GFA,
correspond & I’intersection des deux lignes dans une plage de (e/a) varie entre 1,3 et 1,5.
D’autre part, le BMGs le plus stable, et celui qui a le plus haut rapport e/a=1.5, est
Zrg Ni (Co). Cette stabilité a été confirme par les techniques d’analyse thermiques tels que DTA
et DSC (Figure 1.15-a). Par conséquent, le lien entre le rapport e/a et les stabilités thermiques
des BMGs constitue donc un critére prometteur pour prédire les compositions de BMGs avec
un grand GFA [1,51].
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1.3.4. Catégorie des critéres thermodynamiques et computationnels

La formation des verres n’est pas un processus purement cinétique. Les parameétres
thermodynamiques tels que la AG, AH et AS, jouent un r6le trés important dans la gouvernance
de cette cinétique. Plusieurs critéres/ modeéles basés sur des calculs thermodynamiques ont été
proposes afin de prédire la plage de composition chimique des alliages vitreux a plusieurs

composants [1]. Parmi ceux-ci nous mentionnons les exemples suivants :

o Le Modele Miedema

Miedema a proposé en 1970 une approche basée sur le calcul d'enthalpie de formation pour
prédire I'échelle de composition des verres métalliques binaires (phase amorphe) et des phases
cristallins (phase solide). Selon ce modele, I'enthalpie de formation d'une phase amorphe
(AH2™", d’une solution solide (AHSS) et des composés intermétalliques (AH™®") peut étre
facilement calculée [1,52-59].

Etant donné que la contribution des entropies est beaucoup plus faible que celle de
I'enthalpie de formation des composes solides (< 5%) la GFA est exprimée en termes
d'enthalpie de formation seule (Delamare, et al.) [55]. Sur la base de cette considération, Xia et
ses collaborateurs, ont proposé le parametre d’évaluation de la GFA y* défini par la relation

suivante :

_AHamor

v" = GFA « (10)

AHamor_AHinter

Ainsi, plus la valeur absolue de (AH2™°T) est élevée, meilleure sera la GFA ; et plus la
différence d'enthalpie entre la phase intermétallique et la phase amorphe est négative
(AH3™MOr — AH!Mter < 0) | plus la propension du systéme & former du verre est élevée [31,56].

Considérant a la fois la stabilité du liquide et la concurrence entre le verre et le cristal Ji et
al., ont introduit I’enthalpie du liquide (AH'"9) dans 1’expression d’évaluation du paramétre
y*; ils ont proposé un nouveau paramétre vy’ [1,57-59]. Ce dernier montre une plage
d’application plus large et une meilleure estimation de la GFA sur la composition par rapport &

*

y* , et est défini par 1’équation suivante :

AHliq . AHamor

Y = GFA x (AHinter)Z

(11)
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La dépendance des parametres de GFA ( y* et y' ) a la variation de la concentration des
alliages binaires Cu—Hf et Cu-Zr est illustrée sur la figure.l.16.

Cu-Zr binary alloys Cu-Hf binary alloys
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Figure 1.16. Dépendance de la concentration au parametre de GFA y’ ‘et y* dans les alliages
binaires Cu — Zr et Cu-Hf [58,59].

A partir de cette figure, on remarque que les meilleurs formateurs de verre correspondent
aux compositions Cues Zrss et CusoZrso pour 1’alliage binaire Cu-Zr et CugsHfss pour 1’alliage
binaire Cu-Hf. Ces compositions sont localisées par des cercles exactement sur le premier pic
des courbes y* et y' de la figure 1.16.

L’approche ‘’Miedema’’ constitue un moyen de calcul des enthalpies pour les alliages
binaires uniquement. Cependant, dans les années 2000, Inoue et al, ont étendu cette approche
jusqu'aux systémes quinquénaires avec la simple hypothese que : “* toute interaction d'ordre
supérieur au binaire est une simple somme de toutes les combinaisons possibles d'interactions
binaires’’. Ainsi, si un on considére un alliage quaternaire ABCD, le changement d'enthalpie
d'ABCD s'écrit [1,31,54-59] :

AHABCD = AHAB + AHAC 4 AHAP + AHBC + AHBP + AHP (12)

o Le Modele Calphad
Calphad (Calculation of Phase Diagram) est une technique de modélisation
thermodynamique qui permet de calculer/prédire les propriétes thermodynamiques, cinétiques
et autres des systemes de matériaux multi-composants. Le principe consiste a décrire les
enthalpies libres des différentes phases par ajustement de paramétres permettant de décrire les

données expérimentales [60,61].
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L'énergie de Gibbs G de chaque phase en compétition pour I'équilibre dans un systéeme
donné est exprimée en fonction des variables d'état (xi) et d’un certain nombre de paramétres

empiriques ax.

G®? = G?(xq, ..., X{, 5, -, AR) (13)

Selon la nature de la phase ¢ , les fonctions (G) prennent différentes formes. L’approche
Calphad permet de déterminer les fonctions énergétiques de Gibbs (G) de toutes les phases
impliquées dans le systeme/ phase considéré.

Une fois que (G) est déterminée, les données sont collectées dans une base de données
thermodynamiques qui peut étre utilisée pour calculer les équilibres de phase, tracer le
diagramme de phase et déduire les propriétés thermodynamiques des systemes complexes a
plusieurs composants [60,61].

A T’aide de la méthode Calphad, la détermination de la composition de 1’alliage métallique
formant un verre avec une GFA élevé se fait sur base du calcul des valeurs des forces motrices
de cristallisation des phases individuelles. Ce calcul se fait en fonction de la variation des
fractions molaires dans toute la gamme de composition et de la température). Ces calculs sont

exprimés a I’aide d’une représentation graphique telle que montrée sur la Figure. 1.17.
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Figure 1.17. Exemple de calcul de la force motrice de cristallisation par la méthode Calphad

a 800 K de différentes phases cristalline pour : a) systéme Ni — Zr, b) systéme Cu-Zr [44,62].

I.4.Insuffusances des critéres de (GFA)

Malgré le rdle positif que les criteres de la GFA ont joué dans la découverte de nombreux
alliages métalliques, ainsi que dans la prévision et I'évaluation de la GFA de ces alliages, ils

présentent encore de nombreuses insuffisances. Par exemple :
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X/

<> Concernant les critéres thermiques, I’ensemble des critéres de cette catégorie
sont capables de représenter la (GFA) de la plupart des alliages, mais ils sont inappropriés pour
optimiser la meilleure composition vitrifiable. De plus ces paramétres ne permettent pas
d’apprécier la composition avant I'élaboration du matériau, car ils sont évalués *’post-partum”’,
c’est-a-dire apres la préparation de l'alliage.

Ainsi, I’'augmentation de AT,_, entraine une diminution de Rc, ce qui est en contradiction
avec une GFA élevée. De méme, il existe certaines exceptions. A titre d’exemple, pour les
BMGs a base de Pd, il a été reporté que 1’alliage PdsoCuso Niio P2o avec une valeur de

ATy_g = 87 K ne correspondait pas a la composition qui présentait la valeur R la plus faible de

0,067 K /s. Aussi le critere AT,_, ne présente pas de bonne corrélation avec les alliages multi-

-8
composant a base de Ti-Zr-Ni-Be-Cu synthétisés par trempe a 1’eau [1,34, 37].

X Les criteres basés sur des considérations cinétiques surestiment les valeurs
expérimenta les valeurs expérimentales. Ainsi, la vitesse de refroidissement critique déterminé
par la méthode du nez dans le diagramme TTT est toujours environ 10 fois supérieure aux
valeurs expérimentales. De plus, 1'une des difficultés majeures de 1’approche TTT est

I’estimation de viscosité de la masse fondue dans la région du liquide surfondu [1,37,42].

Pour les BMGs contenant uniquement des éléments métalliques, une grande valeur du
parametre de fragilité D* indique un liquide fort, tandis qu'une faible valeur indique un liquide
faible. Cette relation ne s’applique pas aux les BMGs contenant des métalloides, comme le
Pda3NizoCuz7P20 [1,37].

<> Les criteres basés sur des parametres structurels, tels que la “’différence
d'électronégativité Ax’ et “’l'inadéquation de la taille atomique §°°, ne tiennent pas en compte
les facteurs cinétiques. Par conséquent, ils ne sont pas suffisants pour prédire la GFA. En
outre, il est difficile de déterminer la teneur en soluté minimale pour obtenir une phase vitreuse
des BMGs, car la contribution de chague composant a la déformation volumétrique dépend de
sa taille atomique [1,37,50-51].

X Les critéeres basés sur les paramétres thermodynamiques sont peu précis en
raison des limites des données expérimentales et/ou des erreurs dans ces données. Par exemple,

les diagrammes de phases des alliages multi-composants, sont rares et leur détermination
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expérimentalement et difficile, méme avec ’approche Calphad. En outre, cette approche ne
permet qu’une évaluation qualitative des calculs effectués en dehors de la plage ou des données
expérimentales sont disponibles pour I'optimisation des parametres d'énergie de Gibbs. En
conséquence, la plupart des bases de données Calphad disponibles décrivant le liquide comme
une solution aléatoire, ne sont pas capables de représenter les propriétés thermodynamiques du
liquide de maniére physiquement compléte [1,37].

1.4.Synthese

A la lumiere de ce qui précéde, il est important de retenir que :

» La vitrification (la formation de verre) a partir de 1’état liquide est un processus hors
équilibre qui implique deux aspects : une grande stabilité thermique du liquide surfondu et
une suppression totale de la cristallisation (suppression de la germination et de la croissance
des phases cristallines).

» La facilite de formation de verre (GFA) est une grandeur liée a la composition
(fraction molaire des éléments constitutifs) de 1’alliage et a la vitesse de refroidissement
minimale (R¢) nécessaire pour empécher la cristallisation.

» La viscosité (n), ’énergie libre de Gibbs (AG) et 1’énergie d’interface liquide-solide
(o15) sont les trois parameétres essentiels qui influencent la formation du verre.

» Les différents paramétres proposés pour prédire la (GFA) a travers les différentes
catégories ne sont que phénoménologiques et ne sont pas universels. De méme, un seul critére
d’une seule catégorie ne peut pas étre utilisé pour prédire la GFA de tous les systemes de
verre metallique en raison de son cadre théorique limité.

» La formation des verres métallique implique deux principaux criteres :

*) Le taux de refroidissement critique Rc avec la quel en refroidi le liquide pour éviter la

cristallisation

**) I’épaisseur maximale dmax de coulée.

La mesure des taux de refroidissement critique est souvent un processus tres fastidieux et
difficile. Il en découle alors que le diametre de coulée maximum dmax est un moyen plus
efficace et facile pour indiquer la GFA des alliages.

» La corrélation statistique des criteres proposes dans différentes catégories avec les
deux paramétres critiques (Rc & dmax), reste, par consequent, le seul moyen crédible pour

juger Defficacité et la fiabilité de ces critéres.
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Introduction

La thermodynamique est une science qui étudie le changement de 1’énergie/chaleur des
corps lorsqu’ils passent d’un état & un autre. Au cours de la transformation liquide-verre, la
GFA est étroitement liée a la stabilité de divers phases métastables et stables qui peuvent

exister dans la masse fondue sous-refroidie de 1’alliage donné.

On peut mesurer quantitativement la stabilité d'un verre par rapport & son état cristallin
correspondant en calculant les paramétres thermodynamiques tels que la différence d'énergie
libre de Gibbs (AG), la différence d'entropie (AS) et la différence d'enthalpie (AH) entre le

liquide super-refroidi et la phase cristalline correspondante.

La variation de 1’énergie libre de Gibbs AG entre la phase liquide et la phase solide est
considérée comme étant I’'un des meilleurs paramétres thermodynamiques décrivant le

comportement thermodynamique des liquides surfondus des alliages métalliques.
11.1. Energie libre de Gibbs (G)

L’énergie libre de Gibbs, ou I'enthalpie libre (G), est la fonction d’état liée a 1’évolution du
systeme. Elle est trés souvent utilisée pour déterminer les conditions d’équilibre des réactions

chimiques effectuées a pression constante.

Un systéme est en équilibre thermodynamique (ou thermodynamiquement stable) lorsque
son énergie libre est faible (G <<; c’est-a-dire AG < 0)); Au contraire, un systéme est

thermodynamiquement instable lorsque son enthalpie libre est (G >>; i.e : AG > 0).

L’expression de I’enthalpie libre d’un systéme fermé, isotherme et isobare est associée a la

loi du deuxieme principe de la thermodynamique [63] :
G=H-TS (14)

avec : H D’enthalpie qui représente la chaleur emmagasinée dans le systeme sous pression

constante ; S : I’entropie qui représente la mesure quantitative du désordre global du systéme.

La différentielle de la fonction de la Gibbs (AG) constitue le potentiel thermodynamique,
qui peut étre utilisé pour calculer le travail réversible maximal pouvant étre effectué par un

systéeme thermodynamique a température et pression constantes.

L’enthalpie libre est donc une fonction d’importance capitale en toute science et/ou

technologie des matériaux qui impliqgue des changements de chaleur ou d’énergie par
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changement de température ou de compositions chimiques. La plupart du temps, les systemes
sont étudiés a pression constante. Dans ce cas, la connaissance de G permet de déterminer

I'évolution du systéme ainsi que les conditions d'équilibre [63,1].

Lors de la transformation liquide-verre, I’évolution du systéme peut étre décrite par la
différence de 1’énergie de Gibbs entre le liquide surfondu est le cristal AGis. Cette différence
d’énergie régit la force motrice de cristallisation (en anglais : Crystallization Driving Force :
CDF) [64].

Du point de vue thermodynamique, AGis est un bon indicateur de GFA des alliages multi-
composants, car la fréquence de nucléation et le taux de croissance dépendent de facon
exponentielle de AG. Dans le cas des liquides mono-composants, la force motrice de la
cristallisation est observée a partir de (Tr = Tm) et présente uniquement deux phases formées

lors de refroidissement. Cette présentation peut étre decrite précisement par la figure I1.1-a.

Pour le cas des systemes multi-composants (BMGs), la force motrice de cristallisation est
présenté pour les différentes phases cristallines qui peuvent se former au cours du
refroidissement. La figure I1.1 présente la variation de la force motrice en fonction

I’augmentation du sous refroidissement.

% Turnbull approximation §
b . . AG(T) ~ —."'.SI.".'I' H )
T glass N 3
b ) )
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Figure 11.1. Diagramme d’énergie libre de Gibbs en fonction de la température pour :
a) metal pur ; b) alliages multi-composants [27,65]

D’une maniére plus simple, on peut affirmer que > moins de AG signifie moins de force

motrice de cristallisation, donc plus le liquide surfondu sera stable et meilleur sera la GFA”’.
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Donc I’estimation de AG est souvent d’une importance capitale pour ’analyse des

phénomenes de nucléation et de croissance des cristaux.

Les dépendances de AG en fonction de la température dans la région du liquide surfondu
peuvent étre obtenues en connaissant experimentalement les dépendances de la température des
capacités thermiques (ACp) des phases liquides et cristallines des alliages multi-composants.
Dans ce cas, I’estimation de AG est donnée par la formule élémentaire du deuxieme principe de

la thermodynamique comme [65] :

AG = AH — TAS ; (15)
avec : AH = AHp, — [ ™ ACk dT (16)
et : AS = ASy, — [ ACKS S (17)

ou: T, est la température de fusion; AH,, : ’enthalpie de fusion et AS,, : I’entropie de

fusion . Ces trois paramétres sont liés par la relation :

AS,, = m (18)
Tm
La substitution des équations (16)-(17) dans (15) I’expression de AG  devient :
(T —T) T _ Ty ACLS
AG = AHp, =7 — [, ACTSAT + T [, =—dT (19)

En I’absence de données expérimentales des capacités thermiques (ACp), la dépendance de
AG en température sera estimée par des approches théoriques. Cette estimation devra étre
effectuée dans un cadre logique et physiquement acceptable, c’est-a-dire obéir a des critéres

mathématiques incontournables : la corrélation statistique élevée avec les données adéquates !
I1.1.1. Formules analytiques de I’énergie de Gibbs pour les alliages métalliques

Pour les alliages formant des verres métalliques, 1’évolution de la chaleur thermique (ACp)
entre les phases liquides métastables et les phases solides cristallines diminue lorsque la

temperature de refroidissement augmente.

Sur toute la plage de la température du liquide surfondu/sous-refroidi, la mesure

expérimentale des données de capacité thermique (ACp) est difficile en raison de la nature
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métastable du liquide surfondu. Dans ce cas, la dépendance fonctionnelle de (AG) est estimée
par des methodes theorique [66].

Plusieurs formules de AG ont été proposees par les chercheurs sur la base des formules
appropriées de (ACp). Mathématiquement, 1’¢quation de 1I’évolution de (ACy) en fonction de la
température dans la région du liquide surfondu peut étre linéaire, hyperbolique ou intermédiaire

entre linéaire et hyperbolique [67-73]. La figure. 11.2 illustre les différents modéles de variation
(ACp) = £(T).

\VVariation de la (A p) avec la temperature

ACp ACp ACp ACp
Zéro Constant Linéaire Hyperbolique

Figure 11.2. Variations de (ACp) en fonction de la température.
o Pour ACp =0 : I’équation (15) s’écrit :

(Tm _T)

AG = AH

(20)

o Pour une variation linéaire de ACp avec la température ( AC;* = AT+B); les

expressions suivantes ont été dérivées ;

AG = AHmTZAT (1)
Tm
AHp, AT (7T
AG = Tm (Tm+6T) (22)
_ AHp AT [ 4T (T —T)?-T4(AT)?
AG = 2Tm [ZTm(Tm—Ta)Z(Tm+T)] (23)

ou : A et B : constantes (A=0, dans le cas ou les données de Cp ne sont pas disponibles a deux

températures) , a = In (TT—m) T =T, : température de Kauzmann correspond a AS'™s = 0.
0
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o Pour (ACp) = Constante, les expressions de AG suivantes ont été dérivées :

a6 = el ()

L'approximation employée par (Thompson et Spaepen) n’est valable que pour des
systéemes avec une petite région sous-refroidie. Ceci limite son applicabilité et donne lieu a de
grands écarts par rapport aux résultats expérimentaux pour les systemes avec une grande region
sous-refroidie. Par conséquent, pour tenir compte de la large région sous-refroidie des alliages a

plusieurs composants, Lad et al [69] dérivent les deux équations suivantes :

AHy, AT AT
)AG = = (1 - ﬁ) (25)

" AHp AT 4T?
A6 = T T 29)

o Pour une variation hyperbolique de (ACp) avec la température de la forme

_s _ AHn o, . : e Aheie .
AC;, $ = T’" , ’expression suivante a été dérivée par Ji et Pan [68] :

) AG =

2AHp, AT( T AT?Tp, ) @)

Ty \Tp+T  3(Ty+T)3

o Pour une variation hyperbolique (ACp) avec la température de la forme

AC{,‘S = %, Dhurandhar et al [67], dérivent la formule suivante :
AHp, AT T AT
) AG = TR — ACPT,, [111?m - 28)

avec : AC;" : la variations des chaleurs spécifiques au point de fusion.

Le tableau I1.1 ci-dessous résume par ordre chronologique les différentes expressions de

calcul de (AG) appliquée aux verres métalliques.

Remarque 11.1

A partir de 2008, toutes les expressions proposées pour évaluer (AG) appliquée pour
les verres métalliqgues ne sont que des expressions similaires et ne présentent aucune
innovation.
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Tableau I1.1 : Chronologie des principaux expressions analytiques de (AG) .

Ordre Expression Auteur Année Réf
T, —T
01 AG = AH,, (“}F—) Turnbull 1950 [70]
m
AH,, T AT
02 AG =—]——— Hoffmann 1958 (73]
Tm
03 aG = Afm AT( ) ) Syl 5061 1083 (71]
T T, \T,+e6T ingh et tiotz
04 G= Ay AT( 2T ) Th tS 2001 [68]
i T +T omson et Spaepen
05 G= At AT(1 AT) Lad — 1 2002 [69]
- T, 2T 4
AH,, AT [4T (T, — T)? — T, (AT)?
06 = Mondal et al 2003 [72]
2Tm [ZTm(Tm - oc)z(Tm + T)
AH,, AT 4T?
07 =—D0 Lad — 2 2004 [69]
Ty (T+Ty)
08 G= 2AHy, AT/ T AT T, i&P 2007 [68]
T T, \T,+T 3(T,+T)3 Ji & Pan
AH,, AT T, AT
09 AG = — ACPT,, [ln— = Dhurandharetal 2008 67]
T T T,

11.1.2. Critere de la force motrice de cristallisation (Crystallization Driving Force : CDF)
1. 1.2.1. Méthode de calcul

Le critére de la force motrice a été utilisé avec succes pour expliquer la dépendance <°GFA
de la composition chimique’” dans plusieurs alliages vitrifiant. A des températures fixes, la
CDF des phases cristallines dans des états liquides surfondus peut étre calculée a l'aide des
parameétres thermodynamiques critiques évalués par la méthode CalPhaD, développée par
Kaufman et Bernstein en 1970 [60].

Dans I’approche CalPhaD, les expressions requises de I'énergie de Gibbs des différentes
phases individuelles sont déterminées en ajustant les parametres dans un modeéle

thermodynamique a l'aide d'informations expérimentales sur les propriétés thermodynamiques
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et les équilibres de phase. Ensuite, I'équilibre de phase est calculé en fonction du critére
d'énergie minimale de Gibbs [60,61].

I1. 1.2.2. Exemples d’applications
o L’alliage Cu-Zr-Ti

En 2004, Kim et al., ont utilisé I’approche CalPhaD pour chercher les minima des forces
motrices de cristallisation des phases individuelles de la composition de 1’alliages ternaire Cu-
Zr.Ti. La composition CussZrssTix est choisie comme composition représentative pour prédire
la GFA. Les forces motrices associées aux différentes phases cristallines individuelles ont été
calculées en fonction de la teneur en titane (T;), et ce sur une large plage de température allant
(600—800 °C). Cette gamme de températures correspond a I'état de liquide surfondus pour les

alliages considérés. Les résultats de ces calculs sont présentés sur la figure 11.3 [44,74].

-~
)

-~
T
-

Driving force of individual phase, AGRT
T
Driving force of individual phase, AGRRT

o
g
@
©

(=]

]

|
QUpUN=
ARAARA

Driving force of individual phase, AGRT

Figure 11. 3. Forces motrices des phases cristallines pour les alliages CussZras xTix calculées,
en fonction de la teneur en Ti a (a) 1073 K, (b) 973 K et (c) 873 K [44,74].

D’aprés la figure ci-dessus, la variation de la composition CussZrasxTix (variation de la

teneur de Ti) montre un minimum local (CDF= DG/R.T) = 0 porte sur 1’axe des abscisses.

Les points minimums locaux montrent les forces motrices CDF des phases cristallines. IlIs
sont obtenus; 1’un dans la région riche en Zr et l'autre dans la région riche en Ti. lls
correspondent aux compositions les plus vitrifiables avec une GFA élevée par rapport aux

autres régions.
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A titre d’exemple, sur la figure 11.3-a, la phase CusZr présente deux points minimaux
locaux correspondants a une valeur de la force motrice de cristallisation négative (-0,2) et des
teneursen T; (x = 0,18 et 0,36).

A la température T = 973K (Figure. 11.3-b), la phase binaire CusZr de I’alliage
CussZrsxTix présente une force motrice nulle pour des teneurs en Ti (X = 0,28 et 0,34).

Pour une température T= 873K (Figure. 11.3-c) la méme phase CusZr présente une valeur
minimale de la force motrice de cristallisation correspond a une valeur positive (0,2) et des
teneursen Ti(x = 0,28 et 0,36) [44-74].

o L’alliage Mg-Cu.Y

Pour I’alliage Mg-Cu-Y, la composition MgesCussxYx a été sélectionné comme
composition représentative pour prédire les compositions ayant une GFA supérieure. Les forces
motrices des phases cristallines individuelles ont été calculées en fonction de leur teneur en
élément Y dans une plage de température de 473 a 673 K. Les résultats de ces calculs sont
représentés sur la figure.l1.4.

3.0 1 | | | | | 3.0 1 1 1 1 1
1: CuMg, 1: CuMg,
2: Cu,Mg 3: MgY
| 3:MgY L | 4-MgY -
e 4: Mg,Y 2 5: Mg, Y,
5: Mg, Y, 7: BCC Solid Sol'n
6: YCu

2.0+ 7: BCC Solid Sol'n
8: FCC Solid Sol’'n

1

Driving force of individual phase, AG/RT
n
|
T
Driving force of individual phase, AG/RT
J
\
T

T 1 T T T T T T T T T T
0 005 010 0.5 020 025 030 0.35 0 005 010 015 020 025 030 035
(a) Xy (k) Xy

Figure 11.4. Forces motrices des phases cristallines pour les alliages MgesCuzsxYx
calculées, en fonction de la teneuren Y a (a) 473 K et (b) 673 K.

La Figure 1.4 indique que, le long de la ligne de composition MgesCussxYx, les forces
motrices des phases cristallines montrent un minimum local (CDF = 0) a la composition
d'environ 12,5 % (x = 0,125). L’alliage au point MgesCu225Y125 présente une GFA élevé et
une composition tres proche de la composition obtenue expérimentalement par A. Inoue
(MgesCuzsY10).
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o L’alliage Al-Ce-Ni

Le systeme ternaire Al-Ce—Ni a été évalué par la méthode CalPhaD. Les compositions
Al-Ce1o—Ni, Al-Ce-Niyp et Al-Ces—Ni ont été sélectionnées comme des compositions
représentatives pour prédire les régions de formation de verre. Afin de connaitre 1’effet de
1’ajout de Ni et de Ce sur la GFA des alliages a base de Al, les forces motrices de cristallisation
ont été calculées en fonction de la variation des teneurs de Ni et Ce a une température fixe

T=800 K. Les résultats de ces calculs sont illustres sur la figure 11.5.

a 25 T r b 25 - .
= T=800°C — T=800C
£ ool Al-Ce-10Ni | — | Al-Ce-10Ni |
S = Alloy 1: Amorphous ribbon[This work] 2 2HY Alloy 1: Amorphous ribbon|This work
= Alloy 2:Crystalline ribbon | This work| = Alloy 3:Crystalline ribbon|This work]
= 1.5 | B - 1.5 | AmorphousiAlloys S.8: Amorphous sheets|24]
; ' ;‘ ’ 123-25]1 % Alloy 9: Crystalline sheet[24]
e Amorphous [23-25] _g Allays ]
= q0 b i = 10l 5 8 O F 3 oAlCe Al:Ce _|
= Alloys 1 2aAlzCe AlNi =
= l e el s
g 0.5 = = s — £ o5
= H
= = AlC 2
= —anC Al2Ce *° z
= = nCes = - - = =
£ o - P ALCE é oL
B AN ::j
0.5 il T -y -0.5
0 0.1 0.2 0.3 0.4 o
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=
2 5.0 T=800C
iy 2T Alloy 4:Crystalline ribbon [ This work]
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=
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=
=
=
=
Mole Fraction Ni

Figure 11.5. Forces motrices des phases cristallines pour 1’alliage Al-Ce-Ni calculées, en

fonction de la teneur en Ni est Ce a température fixe T = 800 K [74]

Les tracés des différentes courbes nous montrent que les forces motrices de cristallisation
les plus faibles de I’alliage Al-Ce10—Ni, indiquant une GFA élevée, sont situées dans la région
de 1 a 30% en teneur de Ni. En revanche, la figure 11.5-b montre que les forces motrices de
cristallisation les plus importantes de I’alliage Al-Ce-Ni1o, qui indiquant une faible GFA, sont
observeées dans la zone allant de 2 a 10% en teneur de Ce [44].

o L’alliage Ca-Mg-Zn
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Une analyse thermodynamique de la force motrice de cristallisation du liquide sous-
refroidi a ét¢é menée pour expliquer la dépendance compositionnelle de la GFA de 1’alliage
Ca-Mg-Zn.

Les forces motrices de cristallisation de trois compositions représentatives : CassMgxZnss-x,
CasoMgxZneo-x et Caioo-xMgxZnzo, ont été calculées a I’aide de la base de données CalPhaD. Les
calculs ont été executés pour une température T= 390 K (une valeur proche de la Tg moyenne)

en fonction de la variation de la teneur de Mg le long de la ligne de composition (x = 0 - 40%).

Certains de ces calculs sont représentés sur la figure 11.6.
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Figure 11.6. Forces motrices de cristallisations de diverses phases a 390 K pour les alliages :
a) CassZnss.xMgy, b) Caso Zneso-x Mgx et ¢) Cassz s Me3,5-x ZN2o [75]

La figure I1.6-a montre que les forces motrices des phases cristallines montrent un
minimum CDF local a X =~ 19 % Mg. Cette composition correspond a (CassMgi9Zn2e), qui
présente la GFA la plus élevée parmi la série de 1’alliage CassM@xZnioox. Ces résultats sont

cohérents avec les résultats expérimentaux. En outre, les trois phases, Cazn,, CazZn et CaMgz,
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présentent la force motrice la plus élevée pour la cristallisation et correspondent a des GFA
plus faibles [75].

Pour le systeme CasoMgxZnioox (Figure 11.6-b), le minimum local des forces motrices de
cristallisation se situe & X =17,5% Mg, ce qui prédit le meilleur GFA que lalliage
CasoMg175Zn225 a le meilleur GFA dans cette série d'alliages, ce qui est confirmé par les

résultats expérimentaux.

Pour la série du systeme Caioo-xMgxZnz (Figure 11.6-c), le minimum local des forces
motrices de cristallisation se situe a X = 16,5% Mg, ce qui prédit que l'alliage CagzsMg165Zn20
sera le meilleur formateur de verre de cette série d'alliages. Les résultats expérimentaux étayent

cette prédiction en montrant que l'alliage Cas25Mg 17.5Zn20 le meilleur GFA [75].
11.2. Outils de ’analyse mathématique

Les physiciens utilisent souvent des équations mathématiques pour analyser et décrire les
phénomenes physiques. Cependant, lorsque les phénomeénes sont complexes (c'est-a-dire qu'ils
contiennent un grand nombre de variables), il peut étre difficile de les décrire avec des
équations résolvables. Dans ce cas, l'analyse dimensionnelle peut étre utilisée pour regrouper
les différents parametres en nombres adimensionnels. Ces nombres permettent de comparer

I'impact des parameétres sur le phénomene et de simplifier le probleme [76].
11.2.1. Analyse dimensionnelle

L'analyse dimensionnelle est I'étude d'un phénomene physique a travers les dimensions des
variables qui I’influencent. Cela permet de simplifier le probléme en regroupant les variables en
groupes sans dimension physiquement significatifs (dimensionnelles vers adimensionnelles).

Cela permet de réduire le colt des expériences expérimentales et des calculs numériques.

L'analyse dimensionnelle est utilisée notamment en physique, en chimie et en ingénierie.
Elle permet de Vérifier la validité d'une équation ou d'un calcul, et de formuler des hypothéses
sur les relations entre les grandeurs qui gouvernent un systéme. Physique. Plusieurs méthodes
ont été développées pour obtenir des relations physiques sans dimension. Parmi elles, la
méthode basée sur le théoreme de Buckingham (théoréme de =) qui a permis des avancées en

sciences et technologies. [76].

Le principe général de cette méthode est de trouver une équation unique qui relie toutes

les variables étudiées d'un phénoméne physique ou chimique. Cette expression mathématique
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doit étre sans unité de mesure, car elle représente un modele empirique et relatif. Le produit
arithmétique de toutes les unités de mesure de toutes les variables considérées est l'unité

adimensionnelle égale a 1[77].
11.2.1.1. Théoreme de Vashy-Buckingham (Théoreme de =)

L'analyse dimensionnelle est une méthode mathématique qui permet d'étudier les relations
entre des grandeurs physiques. Elle repose sur le principe que seules des grandeurs de méme
dimension peuvent étre comparées. Par exemple, on peut comparer deux longueurs entre elles,
mais pas une longueur et une masse. Mathématiquement cette déclaration est fondee sur le
théoreme de Vaschy-Buckingham [76,77,78].

o Enoncé du théoréme

“Soit un probleme physiqgue comportant N grandeurs différentes (variables)
(A1, A2, Az, . .., An ), comme la vitesse, la pression, la viscosité, etc. dont les dimensions
fondamentales desquelles interviennent sont J: Il existe une relation qui relie toutes ces

quantités entre elles, cette relation s’écrit :
f (A1, A2, Az, ..., AN) =0 (29)

Si @1, ® 2, ms.., représentent les nombres adimensionnels parmi les quantités physiques

A1, Az Az, ..., An, On peut alors exprimer la relation précédente sous la forme :
@ (m1, w2, m3..., k) =0, K<N (30)
ou: m1=0 (m2, w 3, M3..., mk) =0, K= N-J (31)

Autrement dit, le nombre de = variables adimensionnelle (noté par K) est égal au nombre
de variables physiques de départ (noté par N) moins le nombre de dimensions fondamentales

(noté par J).
o Application

Pour effectuer une analyse dimensionnelle, on doit considérer les neuf étapes suivantes
[76] :

a) Lister toutes les grandeurs physiques impliquées (Al) et leur dimension correspondante,
sans omettre toute grandeur physique dépendantes d’une ou d’autres grandeurs.
b) Ecrire la fonction :
f (AL, Az, As, ..., An) =0
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c) Choisir les variables répétitives, qui doivent avoir toutes les J dimensions du probleme.
Souvent, on retient une variable parce qu’elle détermine 1’échelle, une autre, parce qu’elle
détermine les conditions cinématiques ; il faut une variable liée avec la masse ou les forces du
systeme.

d) Ecrire les paramétres 7 en fonction des exposants inconnus :

T = VALY pP = (L)x1 L, (ﬂ)z1 . (ﬂ) =M°.I10.T°  (32)

T L3 LT
S’assurer que toutes les quantités A sont incluses dans les groupes .
e) Ecrire les équations des paramétres a pour les exposants ; on doit obtenir une somme
algébrique nulle pour chaque dimension (homogénéité).
f) Résoudre les équations simultanément.
g) Remplacer les exposants trouveés (xi, y1, X1 . . . ) dans les expressions de a (formulées en
étape (d)) pour obtenir les grandeurs a sans dimension.
h) Déterminer la fonction :
@ (m1, w2, M3..., k) =0
S’assurer que tous les paramétres pi sont indépendants les uns des autres.
i) Mettre les résultats sous la forme d’une seule équation sans dimension connus (sans

unité de mesure),
o Exemples

L'analyse dimensionnelle est utilisée dans de nombreux domaines, tels que la physique, la
chimie, la mécanique, l'ingénierie, etc. Comme : I'électronégativité des éléments chimiques
[79], la nature du régime d'écoulement par I'intermédiaire du nombre de Reynolds (Re) [80] et
I'intensité des tremblements de terre [81], etc.

o Résumé

Le théoréeme n -BUCKINGHAM énoncé comme suit est la synthése des étapes
mentionnées ci-dessus : “le nombre de groupements sans dimensions caractéristiques du
processus K est égal au nombre de grandeurs physiques qui importent pour le processus N,

moins le nombre de dimensions principales J. En d'autres termes, K =N - J”.

De fagon un peu plus détaillée, il est possible de définir les éléments d’analyse suivants :
grandeurs, dimensions.

11.2.1.2. Notions de grandeurs physiques, dimension, systemes unités [80]

o Grandeurs physiques
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On appelle grandeur physique toute propriété physique mesurable. Les grandeurs dont la
valeur numérique dépend du systéme d’unités de mesure sont dites a dimensions. Elles sont
dites sans dimensions si leur valeur numérique ne dépend pas du systéme d’unités de mesure.

La relation entre I'unité de mesure d'une grandeur dérivée et les unités de mesure des

grandeurs principales peut étre exprimeée par une formule de dimension.
o Dimensions

La dimension d’une grandeur est une caractéristique physique. C’est une caractéristique
beaucoup plus générale que son unité. Pour une grandeur G on a : - La dimension de la
grandeur G se note [G]. - La relation « [G] = M » est appelée équation aux dimensions de la
grandeur G.

Pour écrire I'équation aux dimensions de la grandeur G, aucun choix de systeme d'unités
n'est imposé. - Si [G] = 1, la grandeur est dite sans dimension ou de dimension 1. - Une

équation est dite homogene si ses deux membres ont la méme dimension.

Cette propriétés permet d’établir que, si une quelconque grandeur physique G est fonction
d’autres grandeurs A, B, C..., alors la relation G, A, B, C..., peut étre mise sous la forme d’un

produit de dimensions portées a certains puissances a, b, c, .... ; Donc :

G=f(A B,CD..,) = A2BP.cc.Dpd (33)

En écrivant chacune des dimensions (A, B, C, D,...) a l'aide des dimensions des grandeurs
principales, on peut établir les valeurs correspondantes des coefficients a, b, c, d,... et assurer
I'identité des dimensions des deux membres de I'équation. L'opération qui consiste a déterminer

ces coefficients s'appelle I’analyse dimensionnelle de la grandeur G [76-78].
o Systéme d’unités

Les unités sont nécessaires a la quantification de toute grandeur physique. Un systeme
d'unités est un ensemble d'unités cohérentes entre elles permettant de definir I'ensemble des
grandeurs observées. Pour créer un systeme d'unités, il faut définir les unités de base et les
unités dérivées.

Le systeme international (SI) est fondé sur un choix de sept unités de base bien définies,

considérées comme indépendantes du point de vue dimensionnel : le meétre, le kilogramme, la

seconde, I'ampére, le kelvin, la mole et la candela. Les unités dérivées sont celles qui peuvent
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étre dérivées des unités de base pour exprimer d'autres grandeurs : le metre carré, le métre

cube, le kilogramme par métre cube, le Pascal, le Neuton, le Hertz, etc [76-78].
11.2.1.3. Exemple d’application

Le concept de "Capacité Relative Globale de Formation de Verre" (GRGFA), proposé par
A. Roula et N. Boubata, est un modéle sans dimension visant a évaluer I'Aptitude a la
Vitrification (GFA) des verres d'oxydes. Ce modele permet de calculer la capacité relative
globale de formation de verre pour n'importe quel oxyde simple.

Le modeéle prend en compte, dans son expression thermodynamique, la capacité thermique
isobare (Cp) et, dans son expression structurale le rapport du volume de la cellule (V) sur la
distance inter-ionique (dExOy); qui étaient tous deux omis dans tous les modéles GFA

antérieurs. La relation mathématique du modéle est donnée par :

GRGFA,, = [(%) x (é)] x [(ﬁ) x [ﬁ) ] (34)

Ce modeéle, élaboré selon les principes de 1’analyse adimensionnelle, confirme la
classification antérieure des oxydes et permet de séparer definitivement et sans équivoque les

oxydes vitrificateurs des oxydes intermédiaires et modificateurs [82].
11.2.2. Analyses statistiques

Les statistiques sont une science qui utilise des méthodes scientifiques pour collecter,
organiser, synthétiser, présenter et analyser les données de tel ou tel phénoméne (ensembles
d’observations). Elles permettent également de tirer des conclusions valables et de prendre des

décisions raisonnables sur la base de ces analyses [83]

Les méthodes en question relévent essentiellement des mathématiques et font largement
appel a ’outil informatique pour leur mise en ceuvre, en exploitant la force de calcul des

ordinateurs, la fiabilité et la précision des différents logiciels consacrés.

De nombreux logiciels ou outils informatiques ont été élaborés au cours des derniéres
décennies ayant pour but de développer les études statistiques et les traitements des données

mathématiques.

Le logiciel STATISTICA (arrivé a la version 12.1) édité par la maison STATSOFT est

I'un de ces logiciels.
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Ce logiciel permet de réaliser I’analyse élémentaire descriptive des données, la gestion de

ces données, la création de représentation graphique ainsi que le contréle de qualité [83].

Afin de pouvoir réaliser une analyse statistique compléte, STATISTICA dépose d’un
grand nombre de fonctions. Ces fonctions, se divisent en deux catégories : les fonctions

analytiques et les fonctions exclusives.

e Les fonctions analytiques : permettent a l'utilisateur de générer automatiquement des
graphiques de son analyse statistigue. Ces graphiques peuvent prendre la forme
d'histogrammes, de tracés matriciels, de graphiques 2D ou encore de séquences 3D.

e Les fonctions exclusives : offrent un grand nombre de choix disponibles pour les procédures
analytiques. Cette richesse permet a l'utilisateur d'obtenir une analyse précise et pratique dans son

ensemble. 1l est également possible de personnaliser les graphiques [83,84].
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Figure 11.7. Interface de I’outil de traitement statistique “’STATISTICA version :
10.0.1011.77°[84].

11.2.2.1. Statistiques descriptives

Il s’agit de la premiére ligne d’analyse des données. Elle consiste en la génération d’une
série de parameétres (de position, de dispersion, ...) permettant d’avoir une idée générale et plus

lisible des valeurs observées.

L'analyse descriptive vise a synthétiser la masse d'informations chiffrées accumulées dans

le jeu de données en un ensemble synthétique d'indicateurs descriptifs. Elle fournit également

Page | 44



Chapitre Il Thermodynamique de la vitrification, outils de I'analyse mathématique

une représentation graphique des résultats permettant de visualiser rapidement leurs principales

caractéristiques.
Les indicateurs descriptifs peuvent étre classés en trois types :

e Indicateurs de position : ils permettent de décrire la position des valeurs d'une
distribution. Ils sont représentés par : le mode, médiane et la moyenne.

o Indicateurs de dispersion : ils permettent de décrire la variation des valeurs d'une
distribution. Ils sont représentés par : 1’étendue, 1’intervalle interquartiles, 1’écart a la moyenne,
la variance et I’écart-type, la variance corrigée, 1’écart-type corrigé, et le coefficient de
variation.

e Indicateurs de la forme de distribution : ils permettent de décrire la forme de la
distribution des valeurs. Ils sont représentés par le coefficient d'asymétrie et le coefficient

d'aplatissement.

En général, I'objectif de I'analyse descriptive est d'analyser et de synthétiser des ensembles
de données, a la fois numériquement et graphiquement. Les résultats de la description
graphique se présentent sous forme d'histogrammes, de tableaux, de diagrammes en tiges et en
feuilles, de diagrammes a points, de nuages de points, de diagrammes chronologiques, etc. Les
résultats de la description numérique se présentent sous forme d'indicateurs [83-85]. La

figurell.8 montre 1’analyse de quelques indicateurs descriptifs.

Summary: RVDF

K-S d=.34410, p< 20 . Lilliefors p<.01 Normal P-Plot: RVDF
—— Expected Normal 20
15 B
= kS
2 10 =
" = os .
@ E _—3
S 3 S oo = o
= ==
g 5 £ os = “
- T é -1.0 ®
) - g = s .
0 — 20l —
34 32 30 28 26 -24 22 20 -18 3.4 32 -3.0 -28 -26 2.4 22 -2.0 -1.8
X <= Category Boundary Value
-1.20
Descriptive Statistics (RVDF 2023) .
Variable Valid N Mean Minimum Maxi Std Dev 99
Tg ) 65168 622 00 676 50 22 50 -1.80
Tx 9 721.91 672.00 739.00 20.12
m 9 1141.62 996.00 1206.00 6298 50
Trg 9 0.57 0.52 0.63 004 200
gamma (m) 9 0.69 0.67 0.72 0.02 <
9 1.22 074 185 034 Q 220
Tx-Tg 9 70.23 43.50 114.00 2435 | * _
Ti-Tg 9 48994 373.00 581.00 65.01 =LA
Rc @ 2034 1.40 40.00 1152 St
dmax 9 14 44 5 OOI 50 00! 14 .61 y e
DG ( Tx-Tg) 9 4878153 21082.88 7858546 1923067 230 E]t':i:x_‘; LIS
DG (TI-Tg) 9 -1936.39 -2204 63 -960.58 416.37 ‘350 = (.2 5853. -1.7833
RVDF B 217 -3.23 -1.96 041 S T Meanz1.96°SD
20 = (-2.9790. -1.2687

Figure 11.8. Exemple d’une analyse statistique descriptive.
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11.2.2.2. Analyse de corrélations

L’analyse de corrélation est une méthode de la statistique qui permet de caractériser
I’existence ou 1’absence d’une relation entre deux ou plusieurs variables/ échantillons, prises
sur un méme groupe de sujets. Elle permet donc de déterminer le degré de corrélation entre ces
variables [83].

Dans une analyse de corrélation simple et linéaire, la relation entre la variable dépendante Y
et variables indépendantes X1, Xz, . . ., X, s’écrit sous la forme suivante : Y =f (X1, Xz, . . ., X))

et le modele mathématique peut se présenter sous la forme :
Yi =a+ le + ¢ (35)

avec: i= 1,2, 3..., n (X;, Yi) sont n observations des variables Y et X, a un coefficient
appelée I’ordonnée a I’origine (intercept ou constante), b est le coefficient de la pente et e;

est I’erreur aléatoire du modele

La nature (positive ou négative) et I’intensité de la relation d’une corrélation linéaire simple
sont quantifiees par la valeur du coefficient de corrélation > r’* et par le coefficient de

détermination <’R?”. Ces valeurs apparaissent sur la matrice de corrélation [83,85].
11.2.2.2.1. Matrice de corrélations

La matrice de corrélation ou la matrice de variances -covariances est un tableau a double
entrée, qui affiche dans toutes ses cellules les valeurs des coefficients de corrélation pour
différentes variables. La matrice est évidemment symétrique et les éléments sur sa diagonale

valent toujours « 1 », car la corrélation d’une variable avec elle-méme est parfaite [83].

Dans une matrice de corrélation, les valeurs au-dessus et au-dessous de la diagonale sont
donc identiques, car la corrélation entre un test A et B est évidemment la méme que celle
observée entre B et A. De plus, la matrice décrit la corrélation entre toutes les paires de valeurs

possibles dans un tableau.

La formule de calcul d’une matrice de corrélation de X variables aléatoires, qui contient un

X112 - Xig
nombre de p lingeset Q colonnes X = ¢ -~ i |,estdéfinie par la relation suivante :
X e X

p1 PQ

1
Yeorr (X;,Xp) = - Xt (36)
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ol : cov (X), Xt sont la corrélation et le transposé de la matrice X respectivement [86].

En résumé, la matrice de corrélation est un outil puissant pour résumer un grand ensemble
de données, identifier et visualiser des modeéles dans les données fournies : un exemple est

donné ci-dessous sur le Tableau 11.2 :

Tableau 11.2 : Exemple d’une matrice de corrélation linéaire a plusieurs variables.

Correlations (Spreadsheet1 CorpV=fRCKmax) y

Marked correlations are significant at p < 05000

M=% (Casewise deletion of missing data)
\Variable Trg gamma (m) | k | Rc(K/s) | Zmax{mm)
Trg | 1.0000001 0,195424 0,357943  -0.473753 0,34800
gamma (m) 0,195424 1,000000 0,980856  -0.758354 0,66080
k 0,357943 0,980856 1,000000, -0.771450 0,72070
Re (K/s) -0,473753 -0,758354| -0.771450 1,000000 -0,58159
Zmax(mm) 0,348000 0,660800 0.720701 -0,581599 1,00000
VDF -0,487589 -0,749020| -0.825B822 0,726384 -0,92973
pV 0,466867 0,780204 0.848252  -0,742694 0,92480.
TI-Tg -0.984975 -0,307051 -0.469887 0,5629642 -0,49510

11.2.2.2.2. Coefficient de corrélation (r)
Le coefficient de corrélation est I'unité de mesure utilisée pour calculer I’intensité
(la force) et le sens de la relation linéaire (positif ou négatif) qui existe entre les variables

impliquées dans une analyse de corrélation.
En d'autres termes, le coefficient de corrélation révéle deux choses principales :
*) quelle est la force de la relation entre deux variables,

**) si elles sont statistiquement liées, évoluent-elles dans la méme direction ou dans des

directions opposées ?

Pour le cas de deux variables numériques ou aléatoires X et Y, la corrélation est de type
linéaire (corrélation de Pearson). La force et la direction de la relation est exprimé par le

symbole « r ». C’est généralement une valeur sans unité qui se situe entre -1 et 1[83-89].
Plus la valeur de r est proche de -1 ou +1, plus la relation est forte entre les deux variables.
Plus la valeur de r est proche de 0, plus la relation est faible entre les deux variables.

Une valeur de 0 signifie 1’absence de relation entre les deux variables.

Selon les valeurs de «r» on peut distinguer plusieurs formes de corrélations
(Tableau II. 3).
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Tableau I11.3 : Signification de la valeur du coefficient de corrélation de Pearson (r) [87].

Coefficient de corrélation « r » Signification

= = Corrélation linéaire nulle entre les deux variables

Prés de 0 Prés de 0 Corrélation linéaire trés faible entre les deux variables
Présde-0,5 Pres de 0,5 Corrélation linéaire faible entre les deux variables
Pres de - 0,8 Prés de 0,8 Corrélation linéaire forte entre les deux variables

Présde-1 Prés de 1 Corrélation linéaire trés forte entre les deux variables
o 1 +1 Corrélation linéaire parfaite entre les deux variables

Nous pouvons comparer le coefficient de corrélation avec les nuages de points des
ensembles de données pour nous aider a visualiser les différentes corrélations, détecter les

exceptions et les relations non linéaires. La figure 11.9 illustre ce point.

',. g, ® [ ]

.- o [ ] ] " ] [} L ] s

o... & '. .' ¥ ¢ ) ’ ' . .- '.:', '.-..-
.- a? L - L ] * L0 L , ot
’ L : s @ P Y et o?
o . "0 ’ L ™ o?

Parfaite Forte Faible Aucune Faible Forte Parfaite
corrélation  corrélation  corrélation  corrélation  corrélation  corrélation  corrélation

négative négative négative positive positive positive

Figure 11.9. Quelques formes de corrélations [88].
o Méthodes de détermination du coefficient de corrélation

Il existe plusieurs méthodes d’estimation du coefficient de corrélation linéaire d’une

distribution a deux variables [85-92].

e Méthode arithmétique : Le coefficient de corrélation «r» entre deux variables
aléatoires réelles X et Y s'obtient en divisant la covariance des variables par le produit de

leurs écarts types.

cov (X,Y) X=X -Y)

oxoy  JE,(X — X2 I, (Y, - V)2 G7

r(X,Y) =

ou: X, Y est lamoyenne de X et Y respectivement et n est le nombre des observations.
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e Méthode d’estimation graphique : Fondamentalement basée sur la formation d'un
rectangle dans un nuage de points, cette méthode consiste a :
> Représenter la distribution a deux variables par un nuage de points ;
» Construire le rectangle de plus petites dimensions qui englobe tous les points
significatifs dans le nuage de points ;
» Approximer le coefficient de corrélation linéaire entre les deux variables a 1’aide
de la formule suivante :

~T (1 ﬂ) (38)

longueur

Larceur
Longueur

Figure 11.10 : Distribution a deux variables [89].

11.2.2.2.3. Coefficient de détermination (R?)

La force d'adéquation entre le modele de régression linéaire et les données collectées est
mesurée par le coefficient de détermination. Cette mesure, également appelée 'qualité
d'ajustement™, est représentée par une valeur comprise entre 0 et 1. Plus il est proche de 1,
plus le modéle de régression linéaire est en adéquation avec les données collectées. 1 est égal a
100%, ce qui signifie que la corrélation entre les variables est totale. A Tinverse, si l'indice est

proche de zéro, il signale qu'il n'y a que trés peu de corrélation entre les variables [83].

En statistique, le coefficient de détermination, également appelé R?, est un outil qui
détermine et évalue la capacité d'un modeéle statistique a expliquer et a prédire les résultats

futurs.

Mathématiquement, il s'agit de la proportion de la variation de la variable dépendante qui est
expliquée par une ou plusieurs variables indépendantes dans le modéle de régression. On

I'exprime soit sous la forme d'une valeur comprise entre 0 et 1, soit en pourcentage.
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Le coefficient de détermination, exprimé en pourcentage, donne une indication de la

proportion de points de données qui se situent sur la ligne de régression.

Plus le coefficient est elevé, plus la ligne de régression est proche des points de données. Un
coefficient de 0,80 signifie que 80 % des points de données se situent sur la ligne de régression.
Un coefficient de 1 ou 0 indique que tous les points de données ou aucun des points de données
se situent sur la ligne de régression, respectivement. Un coefficient plus élevé indique une

meilleure qualité d'ajustement de la ligne de régression aux données.

Dans le cas de la régression linéaire simple, le R? est égal au coefficient de corrélation de
Pearson au carré « r> ». Il est une mesure de la qualité de prédiction d’une régression linéaire

entre la variable réponse (), et la variable prédictive (X).

La formule de calcul du coefficient de détermination est obtenue en divisant la variance

expliqués par la régression ou le modéle sur la variance des Y :

(Y — YD2 = XY — Y)?

RXY); r* XY= (¥ - Y0)?

R? (39)

ou :Y; est la valeur prédit ou estimé de i.

D’une maniere générale, le coefficient de détermination constitue un bon outil pour
estimer le lien entre la régression linéaire et les variables. Cependant, il est important de noter
qu’il ne mesure que partiellement 1’utilit¢ d’une régression linéaire et 1’ajustement des points

avec le modele de la régression [83-90,91].

11.2.2.3. Analyse de régression

La régression linéaire est une méthode d'analyse statistique multivariée qui traite des
données quantitatives. C’est une méthode d’investigation sur données d’observations, ou
d’expérimentations. Elle vise a établir une relation linéaire entre une variable Y quantitative et
une ou plusieurs variables X, également quantitatives. Chaque domaine d'application a ses

propres noms différents pour ces deux variables [83,88-90].

Variable explicative Variable expliquée
Variable controlée Réponse
Variable indépendante Variable dépendante
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11.2.2.3.1. Diagramme de dispersion

Le diagramme de dispersion est une représentation graphique des paires de données (Xi, Yi)
dans le plan cartésien. Ce nuage de points permet de visualiser la nature et le sens de la relation

entre les deux variables quantitatives X; et yi.

Sa construction peut aider a choisir le type de modele mathématique qui relie les deux
variables. Il ne permet pas de démontrer ou de confirmer une relation. La figure 11.11 présente
plusieurs cas de figures possibles.

¥ ¥

I
SN

¥

|

]

Figure 11. 11 : Nuages de points pour des modeles de régressions [83,91].

Les nuages de points ou diagrammes de dispersion permettent de visualiser la relation
entre deux variables étudiées. Ils peuvent indiquer le type de relation (linéaire, non linéaire,
positive, négative), la concentration ou la dispersion des données, etc. On parle de corrélation
forte lorsque les points de données du graphique sont proches d'une droite. On parle de
corrélation faible ou modérée lorsque les points de données du graphique sont plus éloignés
d'une droite [83,85].

11.2.2.3.2. La droite de régression

La droite de régression linéaire est une droite qui est tracée a travers un graphique en nuage
de points pour exprimer la corrélation des données. Elle donne un apergu de la relation entre les
deux variables et permet de faire des prédictions sur les futurs points de données. Elle doit étre
tracée de maniére a passer par le milieu des points du graphique, avec un nombre égal de points

de chaque c6té de la ligne [83].
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Dans le cas d'une corrélation linéaire, le modele mathématique représentant la relation
entre la variable quantitative xi et la variable quantitative yi est représenté par une droite de la

forme :
y=ax+Db

Pour que ce modele théorique décrive le mieux possible le probléme réel, il faut que sa

droite représentative s'ajuste au mieux au nuage de points.

La relation entre deux variables x et y est dite linéaire lorsque les points obtenus sur le
graphique s'alignent sur une ligne droite. Tandis que, la relation entre les variables d'une série
statistique est dite non linéaire lorsque le nuage de points ne s'aligne pas sur une ligne droite
[83,90].

Perfect Possitive Strong Possitiyve Weak Possitive No
Correlation Correlation Correlation Correlation

r=1 r=0.238 r=05 r=0
Weak Negative Strong Negative Perfect Negative
Correlation Correlation Correlation
r=-0.5 r=-0.8 r=-1

Figure 11.12 : Nuages de points pour 4 modeéles de régressions [92].

Il existe plusieurs méthodes de détermination ou d’ajustement de la droite de régression,

mais la méthode des moindres carrés est la plus utilisée
o Méthode des moindres carrés

Cette méthode consiste a déterminer une droite qui minimise la somme des écarts entre les
points du nuage et les points de mémes abscisses. Plus cette somme est petite, plus la droite est
proche de tous les points du nuage, meilleur est I’ajustement. Par ailleurs, elle consiste a
trouver les inconnues de 1’équation de la droite : y = ax + b [83,85]. En d’autres termes, le
coefficient directeur (ou la pente de la droite) : a et I’ordonnée a 1’origine ou la constante : b.

Cette méthode est illustrée par la figure 11.13.
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*A
Yi

ax;+b

Figure I1. 13 : Ajustement d'un modele detypey =ax + b
par la méthode des moindres carrés.

Le critére d’ajustement est la distance totale d; = |y; — (a + bx;| entre les points du nuage
Mi (x;, y;) et les points Pi (x;, ax; + b) correspondant sur la droite d’ajustement. On cherche

donc le couple @ minimiser la somme des carrés des Y7, d;*> en posant :

la moyenne : X = %Z?:lxi Y = %Z?zl ¥ (40)
Iécarttype :  oyy = =0 (0 — X) (¥ = ¥) = = Ziey (2. 7)) (X 7) (41)
o= G- = PR -F 42)
o= PELOi-9? = [F 202 -7) 43)

On peut montrer que la droite de régression est la droite d’équationy = ax + b , avec :
b=“;§y , a=y—bX (44)

Notons que a = y — bx impliquey = a + bx, ce qui signifie que la droite de régression
passe par le point moyen G du nuage de points (de coordonnées (x; y)) [83-93,94].

Parmi les avantages que procure ’outil informatique, il existe une multitude d’options de
représentations graphiques (selon le modele de régression choisi). Nous tenons a noter la
méthode de représentation par lissage et ajustement local c’est-a-dire la régression robuste

localement pondeérée (en anglais « Locally Estimated Scatterplot Smoothing » : LOESS).

C’est une méthode de lissage locale des données (paires de données x-y), fortement liée qui

combine plusieurs modeéles de reégression multiple au sein d'un méta-modele local fondé sur la
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méthode des k plus proches voisins. Un modéle de régression local est ajusté a chaque point et
aux points qui en sont proches. Les données lissées fournissent généralement une image plus

claire de la forme globale de la relation entre les variables x et y [94-96].
Remarque.ll.2

L’outil informatique (puissance de calcul des machines et fiabilit¢ en constante
amélioration des logiciels dédiés) libére les chercheurs des vicissitudes et désagrements de
calculs fastidieux, trés souvent longs et toujours répétitifs.

11.3. Synthese

+ La variation de 1’énergie libre de Gibbs (AG) entre la phase liquide et la phase solide est
considérée comme étant I’'un des meilleurs paramétres thermodynamiques décrivant le

comportement thermodynamique des liquides surfondus des alliages métalliques.

+ La majorité des expressions analytiques de 1’énergie de Gibbs (AG) mentionnées ci-
dessus donnent des résultats proches aux valeurs expérimentales pour le cas des métaux purs et

alliages possédant une petite région du liquide surfondu (AT).

+ L’analyse non-dimensionnelle est une technique mathématique qui permet de
caractériser le phénomeéne physique étudié dans une unique équation ou critére qui contient des
variables identiques et sans unités de mesure (indépendantes du systeme d’unité). La portée de
cette technique ne se limite pas a cette considération, elle constitue aussi un outil de valeur dans

I’établissement des programmes d’essais et de prédiction dans diverses techniques.

+ L'analyse statistique est un puissant outil d'analyse de données : elle est utile lorsque
nous nous disposons d’une grande quantité des données quantitatives a traiter et & interpréter.
L'émergence au fil des années des logiciels de plus en plus puissants et simples d'utilisation

rend ce type d'analyse de données largement accessible aujourd'hui dans divers domaines.

+ L’objectif de ce travail étant précédemment assigné (trouver un critére non
dimensionnel quantifiant I’aptitude a la vitrification des verres métalliques), la combinaison des
considérations théoriques de la vitrification de ces matériaux avec les méthodes mathématiques,
statistiques et graphiques de 1’analyse adimensionnelle sera 1’outil incontournable pour y

répondre.
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Conclusion de la Partie : A

+ Les verres métalliques (Metallic Glasses : MGs) sont des matériaux métalliques a 1’état
amorphe. La capacité a étre elaboré sous forme vitreuse appelée (GFA) dépend fortement de la
composition de 1’alliage et de la vitesse de trempe appliquée lors du refroidissement.
L’innovation dans ce domaine particulier du génie des matériaux repose sur 1’optimisation de la

technique d’élaboration et de la composition chimique de nouveaux MGs.

+ Un outil théorique essentiel a la compréhension du phénomene de vitrification de
matériaux naturellement cristallins est la détermination de leur aptitude a la vitrification :
“’Assessing the Glass-Forming Ability”. De nombreux parameétres théoriques développés par
les chercheurs pour décrire ce phénomene et prédire la (GFA) se sont avérés quelques fois étre

impreécis et souvent limités a certaines classes d’alliages.

+ L'énergie libre de Gibbs AG ou force motrice de cristallisation (Crystallization Driving
Force : CDF) est considérée comme étant le parametre le plus efficace permettant d'estimer la
(GFA) de tout alliage car il donne des informations sur I'équilibre thermodynamique de tous les

états de transformation du systéme ainsi que des phases existantes.

+ La relation entre I’énergie libre de Gibbs (AG) et I’aptitude a la vitrification des alliages
métalliques (GFA) peut étre estimée a I’aide de critéres mathématiques et statistiques que
propose I’analyse (a)dimensionnelle servie par : I’analyse descriptive, ’analyse de corrélations
statistiques, I’analyse mathématique de régression illustrée par les représentations graphiques
que procure la puissance de calcul des ordinateurs. Ces méthodes seront I’argumentaire et le
principal justificatif de notre contribution a la compréhension du phénoméne de la vitrification

des verres métalliques dans la deuxiéme partie de cette these.

Page | 55



PARTIE : B

Contributions théoriques a la
vitrification des verres metalliques




CHAPITRE : 111

Formulations, Calculs et applications des
modeles théorigues de la vitrification




Chapitre : llI Formulations, Calculs et applications des modéles théorigues

Introduction

Nous présentons dans ce chapitre, nos différentes contributions théoriques élaborées et
utilisées pour répondre a 1’objectif de ce travail : proposer un outil théorique pour estimer
I’Aptitude a la Vitrification des verres métalliques (AVVM ; en Anglais : Glass-Forming
Ability of Metallic Glasses GFAMSs),

Nous tenons a rappeler que la capacité d'un quelconque alliage métallique a solidifier dans
un état vitreux, définie comme la capacité de formation de verre (GFA), ne doit pas étre
confondue avec les opérations de mise en forme et de formage réelles sur un verre (telles que la
fabrication de différentes formes et objets avec les verres de silicates).

Dans un premier temps, nous présenterons la technique et les arguments pour justifier le
choix du modéle de calcul/estimation de 1’énergie libre de Gibbs (AG) a partir des différentes
expressions analytiques existantes dans la littérature.

En second lieu, nous présenterons le critere/modéle de la force relative motrice de
vitrifications (“’Relative Vitrification Driving Force : RVDF’’) appliqué sur quelques
alliages métalliques multi-composants. Puis, pour une lecture plus simple et abordable de ces
valeurs, nous lui adossons une formulation pour évaluer le potentiel de vitrification

(Vitrification potentiel : pV).

I11.1. Modeéles analytiques de 1’énergie libre de Gibbs (AG)

111.1.1. Choix de la meilleure formule de calcul de (AG)

L’évaluation des valeurs de AG pour avoir acces a la CDF peut étre appréhendée selon deux
options mesures ou calculs. Nonobstant la difficulté a procéder aux mesures, celles-ci sont

réalisables par les techniques de I’analyse DSC ou DTA.

En raison de la spécificité et la nature du liquide surfondu, qui rend difficile les mesures
expérimentales de AG,_g , cette derniére a éte calcule par plusieurs formules analytiques bases

sur deux paramétres mesurables expérimentalement AH,, et T,, (Chapitre Il ; partie A).

Dans la littérature technique, la majorite des études effectuées par les chercheurs
pour vérifier la validité des formules analytique AG ont été basées sur la comparaison et la
dérivation des calculs obtenus par ces formules par rapport aux données expérimentales
de AG [67 — 73].

Page | 56



Chapitre : llI Formulations, Calculs et applications des modéles théorigues

Dans notre cas d’étude, nous proposons une méthode de calcul de la propriété AG basée
sur la comparaison des corrélations statistiques entre les valeurs obtenues selon plusieurs
formules théoriques et les parametres technologiques réels R¢ et dmax. Nous choisissons la
corrélation statistigue comme outil, car elle répond aux critéres requis pour garantir la

crédibilité de 1’analyse.

111.1.2. Calculs et application des modeles de (AG)

Afin d’appliquer la technique d'analyse statistique (analyse par corrélation), nous avons
calculé les valeurs de AG pour sept expressions analytiques. Ces expressions ont été
sélectionnées parmi celles du tableau 11.1, page 34. Ces expressions sont Turnbull, Hoffman,
Thomson et Spaepen, Lad-1, Lad-2, Singh et Holz, et Ji et Pan. Ces expressions sont
valables dans lintervalle de température allant de la température de fusion (Tm) a la

température de transition vitreuse (Tg).

Pour étudier l'influence de l'intervalle de température sur la corrélation statistiques (le
coefficient de corrélation ou détermination), nous avons divisé l'intervalle Tm-Tg en trois sous-
intervalles, tous situés dans la région du liquide surfondu. Nous avons ensuite choisi (31)
alliages multi-composants issus de trois familles des alliages les plus utilisées en littérature

technique : les alliages & base de zirconium (Zr), de lanthane (La) et de magnésium (Mg).

> Pour I’intervalle de temperature ATg,_g) varie de (340 K < T, — Tg > 450K ), les

valeurs calculées de AG  par les sept expressions analytiques sus-mentionnées ci-dessus, en
utilisant 12 alliages parmi les (31) alliages étudies, sont regroupées avec les valeurs de R,
AHy, , ATim—g) » T et Tg dans le tableau. 111.1.

> Pour I'intervalle de temperature AT,_g) variede (200 < T, —Tg> 320K ), les

valeurs calculées de AG  par les sept expressions analytiques sus-mentionnées ci-dessus, en
utilisant (10) alliages parmi les (31) alliages étudies, sont regroupées avec les valeurs de Rc,
AHp, , ATy —g) , T €t Tg dans le tableau. 111.2.

> Pour lintervalle de temperature (sous-intervalle : ATy_x) = T, — Tx, les valeurs

calculées de AG  par les sept expressions analytiques sus-mentionnées ci-dessus, en utilisant
(12) alliages parmi les (31) alliages étudies, sont regroupées avec les valeurs de R¢, AH, ,

ATm—g) » Tm et Tg dans le tableau. I11.3.
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> Pour lintervalle de temperature (sous-intervalle :  ATy_g) = T, — Tg, les valeurs
calculées de AG  par les sept expressions analytiques sus-mentionnées ci-dessus, en utilisant
(20) alliages parmi les (31) alliages étudies, sont regroupées avec les valeurs de dmax, AH, ,

ATm-g) » Ty et Tg dans le tableau. I11.4.

Remarque.lll.1

Ici les compositions de verres métalliques utilisés sont exprimées en pourcentage atomique

et les valeurs de AHy, , Ty, , Ty sont mesurées par la DSC pour une temperature de chauffage

qui varie entre 20 et 25 K/ mn.
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Tableau I11.1. Valeurs de T,, Ty, AHy, , R etcalculsde AG des alliages BMGs & base de -Zr et -La pour I'intervalle de température (T, — Tg > 220 K) [5-9,31-35,97-101].

AG (KJ/mol)

Alliages T, Ty  ATgp_gy AHm R.  Turnbull Hoffman T&S Lad-1 Lad-2 S&H Ji&P
K (K) () | KdmoD (K/s)
Zre3Cug,3Ni16,3 Al11,4 663.3 1103.8 440.5 19.847 25.6 7.92 4.76 10.55 529 446 7.23 5.74
Zre3s Alio,7 Cuio,7 Nits1 653.5 1100.5 447 19.858 27.8 8.07 4.79 10.82 531 448 7.35 5.79
Zr 525 Al10 Cu17,9 Niae Tis 675 1072 397 19.184 45 7.10 4.47 9.19 5.02 4.24 6.55 5.34
Zrs7 Nbs Cuis,aNi2,6 Alio 682 1091 409 19.814 10 7.43 4.64 966 520 4.40 6.84 5.95
Zr 65 Al75Cu175 Ni1o 657 1109 452 10.300 1.5 4.20 2.49 564 275 232 3.82 3.01
Zr 65 Al7s Cuzrs 666 1150 484 19.382 28 8.16 4.72 11.12 519 439 7.39 5.74
Zr 57 Tis Alio Cuzo Nis 676.7 10953 4186 19301 10 7.38 4.56 966 5.09 430 6.78 5.46
Zr e6 Als Cu7 Ni1o 662.3 1117.3 455 20.353 22.7 8.29 491 11.14 544 459 7.55 5.94
Zr 66 Als Cu12 Niia 655.1 1009.1 354 20.115 9.8 7.06 4.58 896 515 437 6.55 5.43
Zr 66 Alg Cuzs Nig 657.2 11109 453.7 19.856 4.1 8.11 4.80 1091 531  4.48 7.38 5.80
Zr 48 Nb 8 Cu1s Ni12 Be 18 656 997 341 17180 1.5 5.88 3.87 740 435 3.70 5.47 4.56
Zr 43 Nb 8 Cu12 Fes Be 19 658 1009 351 16.548 9.7 5.76 3.75 729 422 359 5.35 4.44

Page | 59



Chapitre : llI Formulations, Calculs et applications des modeéles théorigues

Tableau I11.2. Valeursde  T,, Ty, AHy,, R etcalculsde AG des alliages BMGs a base de (-Zr et -La) pour I’intervalle de température (T, — Tg > 340 K) [5-9,31-35
97-101].

AG (KJ/mol)

Alliages T, T AT (g AH R, Turnbull Hoffman T&S Lad-1 Lad-2 S&H Ji&P
K | K/!
(K) (K) (K) (KJ/mol) | (K/s)

Zra1,2 Ti1z,s Cuiz s Nizo Bezzs 620 937 317 18.129 14 6.13 4.06 7.70 457 3.89 5.72 478
Zr 335 Ti1e.5 Cuis.25 Nig.75 Be2g 623 932 309 18.010 14 5.97 3.99 7.45 4.49 3.83 5.58 4.69
Zraes  Tiwzzr Cuuzs Niwo 623 933 310 17.994 5 5.98 3.99 7.47 4.49 3.83 5.58 4.69
Bezs,7s

Zras Ti1r Cuio Nio Bezs 625 917 292 17.973 12.5 5.72 3.90 7.06 4.39 3.76 5.37 4.56
Zr4538 Tig,e2 Cus,7sNi1o Beze 25 623 911 288 17.963 17.5 5.68 3.88 6.99 4.37 3.75 5.33 4,53
Zrae,25 Tig25 Cuz,5 Niwo Bears 622 909 287 17.826 28 5.63 3.85 6.93 4.33 3.72 5.28 4.49
Lass Al2s Nizo 490.8 711.6 220.8 13.616 67.5 422 2.91 5.18 3.27 2.82 3.97 3.39
Lass Al2s Cuzo 455.9 672.1 216.2 12.680 723 4.08 2.77 5.05 3.11 2.67 3.82 3.24
Lass Al2s NisCuis 459.1 663.4 204.3 12915 35.9 3.98 2.75 4.86 3.09 2.66 3.74 3.20
Laes Al14Cu2o 395 681.9 286.9 12972 37.5 5.46 3.16 7.44 3.48 2.94 4.94 3.84
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Tableau I11.3. Valeurs de T, , T,,, AHp, , R etcalculs de (AG) des alliages BMGs a base de (-Zr et -La) pour I’intervalle de température (T, — Ty ) [5-9,31-35,97-101].

AG (KJ/mol)

Alliages T, T ATn—xy AHy R.  Turnbull Hoffman T&S Lad-1 Lad-2 S&H Ji&P
(K) (K) (K) (KJ/mol) (KJs)

Zr 41,2 Ti13,8 Cuiz,5 Nito Bezas 705 932 227 18.010 14 4.39 3.32 5.09 3.68 3.25 4.19 3.75
Zrazes  Ti1z37 Cuizas Nie 712 933 221 17.994 5 4.26 3.25 4.92 3.60 3.19 4.08 3.66
Bezs,7s

Zra4 Tiza Cuio Nizo Bezs 739 917 178 17.973 | 12.5 3.49 2.81 3.91 3.07 2.78 3.37 3.10
Zras,38 Tig,62 Cug 75Ni10 Beag,2s 740 911 171 17.963 17.5 3.37 2.74 3.76 2.98 2.71 3.26 3.01
Zr 46,25 Tig, 25 Cuz,5 Nito Bezys 727 909 182 17.826 28 3.57 2.85 4.02 3.12 2.82 3.45 3.16
Zr 335 Tize.5 Cu1s.25 Nio.75 Bezo 678 921 243 18.034 1.4 4.76 3.50 5.61 3.91 3.42 4.53 3.99
Zr 53,5 Al1o Cui7,9 Ni1a6 Tis 738 1072 334 19.184 4.5 5.98 4.11 7.33 4.62 3.97 5.61 4.79
Zr 43 Nb s Cuis Ni12 Be 18 724 997 273 17.180 15 4.70 3.42 5.59 3.82 3.33 4.46 3.91
Zr 43 Nb s Cui12 Fes Beig 751 1009 258 16.548 9.7 4.23 3.15 4.96 3.50 3.08 4.03 3.58
Lass Al2s NisCuis 541.2 663.4 122.2 12.915 35.9 2.38 1.94 2.65 2.11 1.92 2.30 2.13
Lass Al2s Niio Cu 10 547.2 662.1 @ 114.9 13.148 | 22.5 2.28 1.89 2.52 2.04 1.87 2.22 2.06
Lass Al2s Nis Cuio Cos 541.8 @ 660.9 119.1 12.962 18.8 2.34 1.91 2.59 2.08 1.90 2.26 2.10
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Tableau 111.4. Valeurs de T, , Ty, AHy,, , R etcalculs de (AG) des alliages BMGs & base de (-Zr, -Mg et -La) sur I’intervalle de température (T, — Tg) [5-9,31-35,97-101]

AG (KJ/mol)

Alliages Ty T AT(m—g) AHp, dmax  Turnbull Hoffman T&S Lad-1 Lad-2 S&H Ji&P
(K) (K) (K) (KJ/mol) (mm)

Mg 65CU 25 Y10 588 1117.15 | 529.15 10.893 7 5.16 2.72 7.48 2.84 2.45 4.57 3.34
Mg 75Ni 15 Nd 10 596 1080.15  484.15 10.144 2.8 4.55 2.51 6.39 2.70 2.30 4.07 3.07
Mg 6sNi 20 Nd 15 621 1139.15 @ 518.15 10.511 3.5 4.78 2.61 6.78 2.79 2.38 4.27 3.19
Mg 7oNi 15 Nd 15 608 1099.15  491.15 10.052 7 4.49 2.48 6.31 2.68 2.28 4.03 3.04
Mg soNi 10 Nd 10 565 1045.15 @ 480.15 9.685 15 4.45 241 6.34 2.56 2.19 3.97 2.95
Zr 625 Ali21 Cu7,95 Ni17,45 668.9 1171.2 502.3 19.834 7.5 8.51 4.86 11.70 5.31 4.50 7.68 5.92
Zr s25 Al1o Cui7g Nisas Tis 675 1072 397 19.184 10 7.10 4.47 9.19 5.02 4.24 6.55 5.34
Zrazes  Tizar  Cuizs  Nio 623 933 310 17.994 111 5.98 3.99 7.47 4.49 3.83 5.58 4.69
Bezs7s

Zra4 Tiz1 Cuio Nizo Bezs 625 917 292 17.973 10 5.72 3.90 7.06 4.39 3.76 5.37 4.56
Zras,38 Tige2 Cus7sNito Bezs 25 623 911 288 17.963 11.3 5.68 3.88 6.99 4.37 3.75 5.33 4.53
Zr 57 Tis Alio Cuzo Nis 676.7 1095.3 418.6 19.3009 10 7.38 4.56 9.66 5.09 4.30 6.78 5.46
Zr 66 Als Cuz Ni1g 662.3 1117.3 455 20.3534 15.6 8.29 491 11.14 5.44 4.59 7.55 5.94
Zr 66 Alg Cui2 Niza 655.1 1009.1 354 20.115 16.1 7.06 4.58 8.96 5.15 4.37 6.55 5.43
Zr 6 Als Cuis Nig 657.2 1110.9 453.7 19.8559 18.5 8.11 4.80 10.91 5.31 4.48 7.38 5.80
Zr 48 Nbg Cu1s Ni12 Be 18 656 997 341 17.18 8 5.88 3.87 7.40 4.35 3.70 5.47 4.56
Zr 48 Nbg Cu12 Fes Be 19 658 1009 351 16.548 5 5.76 3.75 7.29 4.22 3.59 5.35 4.44
Lass Alzs Nizo 490.8 711.6 220.8 13.616 3 4.22 291 5.18 3.27 2.82 3.97 3.39
Lass Alzs Nito Cu 10 467.4 662.1 194.7 13.148 5 3.87 2.73 4.67 3.06 2.65 3.65 3.15
Lass Als Nis Cuio Cos 465.2 660.9 195.7 12.962 9 3.84 2.70 4.65 3.03 2.62 3.62 3.13
Lass Alzs Cuzo 455.9 672.1 216.2 12.68 2 4.08 2.77 5.05 3.11 2.67 3.82 3.24
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111.2. Modele de la force motrice de vitrification (RVDFEM®)

111.2.1. Origine et développement du modéle RVDFMSs

Comme nous ’avons vu lors du chapitre | (page : 14-15) de la premiére partie : A, la
capacité (ou Aptitude ; Abilité) d'un alliage a former un verre (dite GFA en Anglais) ne peut
étre véritablement entrevue que par la meilleure composition vitrifiable de n’importe quel
matériau ou alliage. Se pose alors la problématique de la formulation mathématique de cette
GFA.

Certes, les criteres énoncés par A. Inoue [9-102] sont tres justes, pertinents et
correctement énoncés mais ils ne sont que d’une description phénomenologique. Pour rappel,
les voici tels qu’exprimés (traduction) par leur auteur : “’... sur la base des nombreuses données
générées lors de la synthese des BMG, il est possible de déduire quatre regles empiriques de

base pour leur formation ou références [1,7]. Ces quatre regles sont détaillées a la page (11).

Bien que ces regles empiriques présentent I'avantage d'offrir des lignes directrices simples
pour la conception initiale d'alliages amorphes prometteurs, pouvant mener a l'obtention de
verres métalliques aux propriétés mécaniques remarquables, elles souffrent de certaines
limitations. En effet, ces regles sont purement descriptives, sans fondements théoriques solides
permettant d'expliquer les mécanismes sous-jacents. Elles ne constituent pas une garantie de
formation d'une phase amorphe et peinent a rendre compte de certains alliages vitreux qui ne
les respectent pas. Cependant, malgré ces lacunes, elles demeurent un outil précieux pour
guider les premiers développements de nouveaux systémes vitreux. Néanmoins, I'élaboration
de modeles théoriques plus approfondis reste indispensable pour parvenir a une compréhension

compléte et permettre une prédiction fiable de la formation des phases amorphes métalliques.

Dans la premiére partie (revue de la littérature) de ce travail, nous avons fourni de bréves
descriptions des différents modeles/critéres disponibles pour prédire la GFA des alliages

liquides.

Ces modeles ont été regroupés sous quatre grandes catégories : *) températures de
transformation ; **) modeles structuraux et topologiques; ***) modéles basés sur les

propriétés physiques ; ****) approches thermodynamiques et informatiques [1].

En regardant I'analyse de la grande quantité de données générées au cours des derniéres
décennies, il est devenu clair qu'aucun paramétre ou critére unique ne peut expliquer de

maniere satisfaisante ce phénomene : il y a beaucoup trop de variables fondamentalement
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différentes qui jouent un role important pour les préférer a d’autres, supposées moins
influentes ! Face a ces différentes situations, un tres grand nombre de relations empiriques ont

été proposées.

Nous avons constaté que chaque parametre proposé pour expliquer la GFA des MGs a été
revendiqué comme étant le meilleur. Mais, l'analyse de chaque proposition révélait qu’elle
traitait soit d'un nombre limité de données, soit se concentrait uniquement sur certaines données

spécifiques du systeme(s) d'alliage(s) etudié(s).

De plus, différents chercheurs avaient obtenu des corrélations avec (Rc et Dmax)
relativement faibles. Ainsi, il est difficile de comparer strictement les différents modeles et
parametres et décider lequel vaut vraiment la peine d'étre utilisé pour prédire les compositions

d'alliages afin de produire de nouveaux BMGs.

Idéalement, toutes les données disponibles seraient analysées a l'aide de différents
parametres et corréelations établis avec les mémes parameétres. Mais avec de nouvelles données

générées en permanence, un tel exercice doit étre repris périodiquement.

Ce n'est qu'alors qu'il sera possible de décider lequel des parametres est le meilleur pour
prédire la GFA des alliages. Les trois regles empiriques proposées par Inoue ont résisté a
I'épreuve du temps et sont toujours applicables pour prédire la GFA (méme si certaines

exceptions notables ont été notées).

Ainsi, tous les criteres évoqués précédemment nécessitent la connaissance des
températures (dites critiques) de transformation de l'alliage vitreux : Tg, Ty, Tj , etc. Mais ces
températures ne peuvent étre obtenues qu'aprés que l'alliage ait été produit et solidifié a I'état
vitreux et que I'échantillon vitreux soit testé : réchauffé dans un équipement DSC/DTA pour
déterminer ses températures de transformation. Ce n'est qu'alors que I'on peut dire si le verre
qui a été produit & une haute GFA ou pas. A cet égard, ces méthodes sont similaires a la
détermination de R, dmax et d'autres valeurs pour prédire la GFA. 1l s'agit d'un processus long

et compliqué.

Il serait beaucoup plus bénéfique si I'on pouvait prédire le GFA d'un alliage sans
réellement faire d'expérimentations en laboratoire pour elaborer le verre. Autrement dit, nous
avons besoin d'une approche prédictive, et les considérations thermodynamique combinées aux
approches informatiques semblent les plus aptes a répondre a ce souci de prédiction! La

modélisation thermodynamique implique 1’utilisation des valeurs de chaleurs ou d'autres
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parametres thermodynamiques aprés calculs. Dans I'approche informatique, les chercheurs
optent pour la méthode CalphaD trés appropriée pour ces mélanges nouveaux.

Ainsi, le critére de la force motrice de cristallisation CDF a été utilise avec succes par de

nombreuses équipes de recherche.

En effet, la connaissance de la différence d'énergie libre entre le cristal et les phases
liquides peut fournir des informations sur la GFA des alliages : plus la valeur AG,_. est faible,
meilleure sera la GFA.

La différence d'énergie libre entre le cristal et les phases liquides est la force motrice de
cristallisation dans le cas de la cristallisation polymorphe des verres métalliques. Cette CDF est
appréciée selon le rapport de la variation de 1’énergie libre de Gibbs au point de fusion (J/mole)
par le produit R .T (la constante des gaz = 8, 314 J/mole. K ; T : la température de travail (ou
intervalle de température) en (K).

Nous insistons sur cette technique en citant les travaux de deux équipes qui ont fait avancer
la compréhension du phénomene de GFA et des moyens de la calculer.

Kim et ses collégues ont brillamment utilisé cette méthode d’utilisation de AG pour évaluer
CDF et par conséquent pour déterminer la dépendance de la composition de GFA dans
plusieurs alliages vitrifiants, tels que Cu-Zr-Ti (Kim, et al., 2004), Mg-Cu-Y [Kim, et al.,
2005], les systemes Al-Ce-Ni [Tang, et al. 2010] et Al-Cu-Zr [Bo, et al, 2010] [44, 74,75].

Dans I’approche CalphaD, la détermination de la composition vitrifiable se fait sur la base
de calcul des forces motrices de cristallisations de toutes les phases cristallines individuelles

présentant des points minimum locaux dans la région du liquide surfondu.

Pour des températures correspondantes a la région du liquide surfondu et proches aux
températures de fusion, la CDF de toutes phases individuelles est calculé en fonction de la

variation de la fraction molaire de I’alliages selon la formule suivante :

AGp,
CDF = =T (45)

ou: AG,,: est la différence d’énergie libre de Gibbs fusion (J/mole); R : constante des gaz =
8,314 J/mole .K ; T : température de travail en (K).
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Figure 111.1. Forces motrices des phases cristallines pour les alliages Cu55Zr45—xTix
calculées, en fonction de la teneur en Ti a (a) 1073 K, (b) 973 K et (c) 873 K [44,74].

De méme, Taichi Abe et ses collegues [62] ont eux aussi utilisé cette technique de

prédiction de la GFA pour les alliages Ni-Zr et Cu-Zr. Partant du principe qu'une phase ayant la

plus grande force motrice se forme comme phase cristalline primaire a la température de

cristallisation, la valeur CDF est a leurs yeux un bon candidat indicateur de la GFA.

En utilisant différentes compositions chimiques, les forces motrices de la cristallisation

dans les systemes Cu-Zr, et dans les systemes Ni—Zr a 800 K, ont été calculées et représentées

sur la (Figure. 1. 2) a et b, respectivement.

20 T T T T ® Ni,Zr

A NiZr,
W Ni,Zr,
< NiypZrs;
B Nij,Zrg
¢ Nizr
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Figure 111.2. Forces motrices de cristallisation des phases cristallines pour les alliages Ni-Zr

(@) et Cu-Zr (b) calculées, en fonction de la fraction molaire Zr a 800K [62].
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Nous constatons que la formule précédente (1) est une formule SANS UNITES DE
MESURE c-a-dire le produit de toutes unités de mesure au numérateur sur toutes les produit des

unités de mesures au denominateur égale 1.

B (Joule/mole)
CDF = [(Joule/mole.K).K] 1 (46)

Elle est en conformité avec les principes de 1’analyse adimensionnelle : description d’un
quelconque phénomene par UNE SEULE équation globale et relative : ce sera le point de

départ a notre contribution.

111.2.2. Formulation du modéle RVDFMSs, Calculs
111.2.2.1. Elaboration du modéle RVDFMGs

La formation du verre a partir d’un liquide est un processus concurrentiel entre les phases
amorphes et les phases cristallines correspondantes notamment au niveau de la région du
liquide surfondu. Dans un volume élémentaire (molaire ou fraction molaire) on ne peut pas
trouver les deux phases simultanément (soit on trouve une phase amorphe, soit une phase

cristalline).

La nucléation et la croissance cristalline sont deux phénomeénes qui peuvent se produire
simultanément sur le volume total du matériau fondu, mais jamais dans la méme unité de
volume. Nous en déduisons que la vitrification et la cristallisation sont deux phénoménes
opposées liees a la présence ou la suppression totale des phases cristallines et amorphes au

cours du processus de refroidissement.

Dans ce travail, notre approche théorique pour estimer la GFA des alliages métalliques

s’articule sur les trois considérations phénoménologiques suivantes :

» Premiérement, les travaux précités décrivent 1’évolution des valeurs de la force motrice
de CRISTALLISATION CDF et se disent décrire 1’aptitude a la VITRIFICATION GFA !

Nous y voyons une contradiction : la cristallisation et la vitrification sont deux phénomenes
opposés : par conséquent, la formulation mathématique de la force motrice de cristallisation

CDF devrait étre I’opposé a celle de la vitrification VDF.
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De plus, dans la méthode CalphaD la vitrification a été argumentée a travers la
cristallisation a travers le calcul des forces motrice de cristallisation). Cette considération ne

prend pas en compte les phases amorphes produites au cours de la solidification.

A notre avis, 'utilisation de la CDF est correcte du point de vue argumentaire mais il
faudrait la considérer comme étant I’inverse de la Vitrification ; ¢’est-a-dire adopter I’inverse
de I’expression mathématique. Ainsi, 1’équation décrivant la vitrification serait la Vitrification

Driving Force VDF telle que :

RVDFMGs = t _t_®=T (47)
~ CDFMGs ~ % ™ AG.
R.T

» Deuxiément, notre approche est totalement conforme avec les recommandations de
Chattopadhyay qui stipule ce qui suit : « pour examiner le GFA d'un alliage particulier, il faut
examiner avec au moins deux critéres de deux catégories différentes avant de conclure sur le
GFA de l'alliage. Si les résultats des deux sont de nature contradictoire, un troisieme critere de

troisieme catégorie doit étre consulté » [31].

» Troisiemement, notre approche est basée sur les regles de I'analyse mathématique non

dimensionnelle des données qui permettent de décrire les phénomeénes physico-chimiques et de

les réduire a une seule équation mathématique sans unité de mesure.

Sur la base des considérations théoriques précédentes et afin d’évaluer notre critere, nous

choisissons 'utilisation des catégories de parametres suivantes :

® La catégorie “’thermique’” représentée par I’intervalle des deux paramétres Ty et Ty :
AT 19 = Ti - Tg; Nous optons pour un intervalle de température et non pas une valeur de
température : La variation de la température le long de la région du liquide surfondu

ATi_s =Ty—Ty; englobe de nature le domaine de stabilitt thermique du liquide

ATy_g = Ty — Ty (au lieu de températures fixes T).

® [a catégorie ‘’thermodynamique’’ représentée par le parametre AG ;

e [a catégorie ‘’physique’’ représentée par la constante R.
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Nous rejoignons ainsi les recommandations émises par Chattopadhyay et ses collegues
dans leur brillant article portant analyse et synthese de la multitude de critéres prétendant
décrire la GFA des MGs [31]. L’auteur avait intitulé son papier ainsi : “On the unavailability
of universal glass forming ability criterion,”. La conclusion y est tres clairement énoncée
(apreés traduction) : *’ ... Par conséquent, il peut étre conclu que pour examiner la GFA d'un
alliage particulier, il faut le faire avec au moins deux critéres de deux catégories avant de
conclure. Si les résultats des deux sont de nature contradictoire, un troisieme critere d’une

iB)

troisieme catégorie doit étre consulté’’.

Toutes ces considérations conduisent & proposer la force motrice relative de la vitrification
des verres meétalliques (RVDFM®) comme crittre GFA sous la forme mathématique

inverse suivante :

1 R.AT

RVDFMGs « ~ o<
CDF  AG_./R.AT  AG_,

Les valeurs AG,_. étant négatives, nous adopterons la valeur absolue de ce rapport pour

formuler RVDFMSs soit donc :

O . Y ([AT]?g) R(| (Tl—Tg) 48)
B AGl—c - [G]ls - Gl_Gs

111.2.2.2. Calculs du modéle RVDFMGs

L'étude de la variation de la force motrice de cristallisation (CDF) en fonction de la
fraction molaire a des températures fixes permet d'obtenir la meilleure composition vitrifiable

optimale de I’alliage étudies.

Cette composition posséde une grande capacite de formation de verre (GFA), ce qui se
traduit par une vitesse de refroidissement critique minimale (Rc) et un diametre critique
maximal (dmax). La relation entre GFA, dmax €t Rc est directe, ce qui signifie qu'il existe une

relation directe entre dmax, Rc et la CDF ou l'inverse de la CDF qui est le VDF.

L'analyse de corrélation statistique est une méthode d'analyse mathématique largement
utilisée (par tous les chercheurs cités) par laquelle nous pouvons prouver la relation entre une
variable dépendante et une variable indépendante. Cette relation peut étre utilisée pour vérifier

la justesse du raisonnement applique.
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La corrélation statistique est également I'outil adéquat pour vérifier la relation entre le
nouveau critéere RVDFMCS, une variable indépendante, et les paramétres critiques Rc U dmax,
des variables dépendantes. Dans cette étude, nous avons Vérifié cette relation en comparaison

avec d'autres criteres de GFA.

Nous avons exploité la relation existante entre le critéere de la CDF et la composition
vitrifiable avec les parametres technologiques (R et dmax) pour réveler la validité et fiabilité du

nouveau critére RVDFMSs,

Sur la base des données expérimentales disponibles des températures caractéristiques
Tg, Ty, Ty , ainsi que de 1’énergie de Gibbs AG entre le liquide et le solide, nous avons effectué

des calculs pour trouver les valeurs du critére RVDF MCs dans les deux domaines thermiques :

= ATy = (T —Tg)
" AT(x—g) = (Ty—Tg)

Nous avons ensuite comparé ces valeurs aux six criteres thermiques de GFA les plus
utilisés en littérature technique, qui sont mentionnés dans le tableau 1.2 : T, = Ty /T ,
Y=T/(Tg+T) Ym=QL-T)/T , ®=(Tu— T Tg. /(T - T)®, a=T/T et
k=TgTx. T (Ty — Tg) /(T — T)* -

Ces calculs ont été effectués sur cinq systémes d’alliages multi-composants a base de
zirconium (Zr), magnésium (Mg), néodyme (Nd), lanthane (La) et palladium (Pd).

Les résultats obtenus sur (22) verres métalliqgues massifs ont permis de déterminer les
corrélations statistiques entre le RVDFM®S et le R¢. Ces résultats sont répertoriés dans le tableau
I1.5.

Les résultats obtenus sur (16) verres métalliques massifs ont permis de déterminer le type de
corrélation entre le critére proposé RVDFMCS et le paramétre dmax. Ces résultats sont présentés

dans le tableau I11.6
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Tableau 111.5 Valeurs de T,, T, AG, R, et calculs de RVDF™®*, pour les BMGs rapportés dans les intervalles (T, — T,) et (T, — T,) [5-9,31-35,97-101].

(K) (J/mol)  (K/s)
[101]
Mg7sNisNd1o 450 470.4 789.8 339.8 204  -24862 461 057 038 062 033 013 0.60 1.14 0.07
MgesNi2oNd1s 459.3 = 501.4 804.9 345.6 421 | -2574.8 30 057 040 068 092 035 0.62 1.12 0.14
Nds1Al12NisCos Cuss 445 469 744 299 24 -2345.4 12 060 039 066 065 024 0.63 1.06 0.09
LassAlzs Nizo Cuo 467.4 | 547.2 835 367.6 79.8 | -32406 225 | 056 042 075 248 0.86 0.66 0.94 0.20
LassAlzs Nis Cuis 459.1 520 878.1 419 609  -32216 359 052 039 066 078 032 0.59 1.08 0.16
LassAl1a Cuzo 395 449 941.3 546.3 54 -32223 375 042 | 034 053 015 008 048 141 0.14
LassAlzs NiisCus 4736  541.2 899.6 426 676  -33374 345 053 039 068 094 038 0.60 1.06 0.17
LassAlzs NisCos 4652 @ 541.8 822.5 357.3 76.6  -31830 188 057 042 075 256 @ 0.87 0.66 0.93 0.20
Zrs7Tis Alio Cuzo Nis 676.7 7254 = 11452 468.5 487 | -4665.4 10 059 040 068 088 032 0.63 0.84 0.09
Zres Al 75Cu 175 Ni1o 656.5 735.6 1167.6 511.1 79.1 -4875.9 15 0.56 0.40 0.70 1.28 0.47 0.63 0.87 0.13
Zres Als Cuz Nisg 662.3 720.7  1200.8 538.5 58.4  -5033.3 227 055 039 065 063 025 0.60 0.89 0.10
Zres Alg Cui2 Niws 655.1 7325 11721 517 77.4 -4958.7 9.8 0.56 040 0.69 1.17 0.44  0.62 0.87 0.13
Zres Alg Cuss Nig 657.2  736.7 1170.6 513.4 79.5 -4490.1 1178 0.56 0.40 0.70 1.27 0.47 0.63 0.95 0.15
Zr4263Ti12.37 CusNizo Bezs.7s 623 712 1057 434 89 -4455.5 5 059 042 076 295 096 0.67 0.81 0.17
ZragssTits12CuU1377NiossBeaos 629 686 1006 377 57 -4211 14 063 042 074 236 075 0.68 0.74 0.11
Zrse7s Tig2s Cuzs Niwo Bears 622 727 1185 563 105 -44455 28 052 040 070 128 049 061 1.05 0.20
Zr412 Ti 138CU125 Nito Bezzs 623 672 996 373 49 -4244.6 14 063 042 0.72 185 0.60 0.67 0.73 0.10
Zrag5Ti165CU15.25Nio.75Be20 630 678 1003 373 48 -4213.3 14 0.63 042 0.72 1.84 0.60 0.68 0.74 0.09
ZreasAle2Cuiza Niss2 658 757 11384 480.4 99 -4855.1 6.2 058 042 075 265 0.89 0.66 0.82 0.17
ZrezsAli14Cui72 Nize 671 758 | 115292 | 481.92 87 -4856.9 155 | 058 042 073 210 0.72 0.66 0.83 0.15
Pd4o Cuso Ni1o P2o 586 678 836 250 92 -2581.4 0.1 0.70 048 092 49.03 927 081 0.81 0.30
Pdao Niso P2o 580 671 991 411 91 -3270.8 | 0.167 059 043 0.77 3.35 1.08 0.68 1.05 0.23
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Tableau 111.6. Valeurs de T,, Ty, AG, dpmax €t calculs de RVDFM, pour les BMGs rapportés dans les intervalles (T, — T,) et (T, — Ty) [5-9,31-35,97-101].

Alliages AG dmax  Trg @ @ |RVDFy_,| |RVDFq_g)|
(J/mol) (mm)

[101]

LassAlzs Nizo Cuio

LassAlzs NisCos 465.2 = 541.8 822.5 357.3 76.6 -3183.0 9 057 042 075 256 087 0.66 0.93 0.20
Zrs7Tis Alio Cuzo Nis 676.7 7254 11452 468.5 48.7 -4665.4 10 059 040 068 088 032 0.63 0.84 0.09
Zres Al 75 Cu 175 Nio 656.5 = 735.6  1167.6 5111 79.1 -4875.9 16 0.56 040 070 128 @ 047 0.63 0.87 0.13
Zres Alg Cui2 Niws 655.1 7325 11721 517 77.4 -4958.7 161 056 040 069 117 044 0.62 0.87 0.13
Zrs263Ti12.37 CueNiio Bezs.7s 623 712 1057 434 89 -4455.5 111 059 042 076 295 096 @ 0.67 0.81 0.17
Zr3988Ti1512CuU1377Nigs8Be21.2 629 686 1006 377 57 -4211 114 063 042 074 236 075 0.68 0.74 0.11
Zrd12Ti 138Cu125 Niw Bezs 623 672 996 373 49 -4244.6 50 063 042 072 18 | 060 0.67 0.73 0.10
Zreas5Alg2Cuizi Niiz2 658 757 1138.4 480.4 99 -4855.1 3 058 042 075 265 089 0.66 0.82 0.17
Zre38Al11.4Cui7.2 Ni7s 671 758 1152.92 = 481.92 87 -4856.9 3 058 042 073 210 072 0.66 0.83 0.15
Pdao Cuso Niio P2o 586 678 836 250 92 -2581.4 40 0.70 048 092 49.03 927 081 0.81 0.30
Pd77Cus Si17 642.4 686 1128.4 486 43.6 -5086.9 2 057 039 065 057 @ 022 0.61 0.79 0.07
Pds15Cu2 Siss 633 670 1097.3 464.3 37 -5137.1 2 058 039 064 052 020 0.61 0.75 0.06
Pd735Cuzo Siiee 645 685 1135.9 490.9 40 -5132.9 2 057 038 064 049 @ 019 0.60 0.80 0.06
Pd79,5Cus Siis5 635 675 1086 451 40 -5102.8 0,75 058 039 066 065 025 0.62 0.74 0.07
Pd71,5Cus2 Siies 652 680 1153.6 501.6 28 -5132.4 2 057 038 061 028 012 0.59 0.81 0.05
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111.3. Modéle du potentiel de vitrification (p\VM®®)

111.3.1. Elaboration du modele (p\VMCS)

Pour une autre lecture et une interprétation veritablement relative lors de la comparaison des
valeurs de RVDFMCs pour plusieurs systémes MGs, nous proposons la notion de potentiel qui
renvoie au logarithme décimal de 1’objet étudié. Cette astuce arithmétique est largement utilisée
en technologie, particulierement en chimie des solutions pour réduire les valeurs des

concentrations des ions : le potentiel Hydrogéne note pH évaluer selon :
pH = — Log [H;0%].
Ceci permet de réduire I’intervalle des valeurs de concentrations de [0- 10 4] a [1-14].

pVMEs = |-Log; RVDFMSs|

MGs RAT g LAY [
pV = |—Log10 ( Yo )| = |—Logyo |R. G d’ou
(T, —Tg
S

Dans le souci d’une meilleure lecture, de réduction des valeurs et pour éviter les valeurs
négative de pV dans I’intervalle ATj_g, nous introduisons la notion de potentiel de vitrification
“pVMES qui renvoie aux mémes considérations et qui devra respecter la hiérarchisation des
valeurs de RVDFMGS . pour ce faire, nous proposons la formule suivante (au lieu et place de

I’équation (5) :

1
pyMGs = — (50)
|1 —log,,(RVDF )|

111.3.2. Calculs et application du modéle (pVM&s)

Afin d'évaluer les avantages des PVMCS nous avons calculé ce critére pour 34 alliages
métalliques multicomposant a base de (-Zr, -Pd, -La, -Nd et — Mg, selon I'équation (49), dans le
domaine thermique Ty — Tg . Ces calculs ont éte basés sur les données disponibles de Tg, Ty, T
, I’énergie de Gibbs AG entre le liquide et le solide. Les résultats des calculs, ainsi que les

données de Rc et dmax pour chaque alliage, sont présentés dans le tableau I11.7.
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Tableau 111.7. Calculs de RVDFMES et pVMES pour (34) alliages métalliques de différentes familles.

Alliages

MgesNiz2oNd1s
Mges Niis Ndis
Nde1Al11Nis Cos
Cuis

LassAlzs Niio Cuio
LassAl2s Nis Cuis
LassAl14 Cu2o
LassAl2s NiisCus
LassAl2s NisCos
LassAlzs Cuzo
LassAl2s Nizo

Zrs7 Tis Alio Cu2o Nisg
Zres Al7s Cui7.s Nito
Zres Alg Cuz Nio
Zres Alg Cu1z Nis
Zres Als Cuie Nio
Zra63 Ti 1237 Cus
Niio Be2s.7s

Zr3g.88 Ti 15.12 Cu13.77
Nig.sg Be21.24

Zra6.75 Ti 8.25 Cuz.5
Niio Bez7.s

Zrs12 Ti 13.8Cuizs
Niio Bezzs

Zr3gsTi 165 Cu1s.25
Nis.7s Beao

Zrea.sAl 9.2 Cuisa
Ni3.2

Zre3.8Al 11.4 Cu17.2
Ni7.6

Zres Alg Ni2s

Zra4 Tizz Cuio Nizo
Beas

Zrss.38 Tig.e2 Cus.7s
Ni1o Beze.2s

Zres.s Als.s Cuzzs
Nie.5

Zres.3 Alss Cuzo Nis.2

Zreag Alg3 Cuis.s
Ni11.4

Pd2o Cuso Nizo P20
Pdso Niso P20
Pd77,5Cub Siies
Pd77Cue Si17
Pds1.5Cu2 Siis,5
Pd73,5Cuzo Siie,6

T (K)

459.3
467
445

467.4
459.1
395
473.6
465.2
455.9
490.8
676.7
656.5
662.3
655.1
657.2
623

629
622
623
630
658
671

672
625

623
630
640
653
586
580
637
642.4

633
645

T; (K)

804.9
489
744

835
878.1
941.3
899.6
822.5
896.1
941.3

1145.2
1167.6
1200.8
1172.1
1170.6
1057

1006
1185
996
1003
1138.4
1152.9
2
1251
1206
1239
1211
1187.3
8
1138.4
836
991
1058.1
1128.4

1097.3
1135.9

ATa-g) (K)

345.6
844
299

367.6
419
546.3
426
357.3
440.2
450.5
468.5
511.1
538.5
517
513.4
434

377
563
373
373
480.4
481.92

579
581

616
581
547.38
485.4
250
411
421.1
486

464.3
490.9

AG(J/mol)

-2574.8
-2485
-2345.4

-3240.6
-3221.6
-3222.3
-3337.4
-3183.0
-3169
-3397.9
-4665.4
-4875.9
-5033.3
-4958.7
-4490.1
-4455.5

-4211
-4445.5
-4244.6
-4213.3
-4855.1
-4856.9

-5141.4
-4487.5

-4490.5
-4934.2
-4925.3
-4865.5
-2581.4
-3270.8
-5191.4
-5086.9

-5137.1
-5132.9

Re (K/s)

30
125
12

22.5
35.9
37.5
34,5
18.8
72.3
67.5
10
1.5
22.7
9.8
11.78

14
28
14
14
6.2

15.5

66.6
12,5

17.5
6.6
5.4
4.9
0.1

0.167

100

125

2090
416.6

dmax
(mm)

3.5
1,5
6

W W OV ~N~WU

16
15.6
16.1
18.5
11.1
11.4

25

50

8.9

10

11.3

40

1.5

MG MG
RVDF 25 pV alp)

1.12
1.26
1.06

0.94
1.08
1.41
1.06
0.93
1.16
1.10
0.84
0.87
0.89
0.87
0.95
0.81

0.74

1.05

0.73

0.74

0.82

0.83

0.94
1.08

1.14
0.98
0.92
0.83
0.81
1.05
0.67
0.79

0.75
0.80

0.048
0.100
0.026

-0.025
0.034
0.149
0.026
-0.030
0.063
0.043
-0.078
-0.059
-0.051
-0.062
-0.022
-0.091

-0.128
0.023
-0.136
-0.133
-0.084
-0.083

-0.028
0.032

0.057
-0.009
-0.034
-0.081
-0.094
0.019
-0.171
-0.100

-0.124
-0.099
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Pour restreindre l'intervalle des valeurs arithmétiques du critére pVM®, calculé selon
I'équation (49), a une plage de 0 a 2 et ainsi classer les verres métalliques en fonction de leur
capacité de formation de verre, nous avons recalculé ce critére en utilisant I'équation (50),
également connue sous le nom d'équation du pVM®s incliné. Cette recalcul a été effectué pour
les mémes alliages et systemes métalliques mentionnés dans le tableau I11.7, en utilisant les
mémes données de Tx, Tg, Ti, Rc et dmax, ainsi que 1’énergie libre de Gibbs AG. Les résultats de

ces calculs sont présentés dans le tableau I11.8.
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Tableau 111.8. Récapitulatif des principales caractéristiques de quelques alliages métalliques de
différentes familles [5-9,31-35,97-101].

Pd775CuUs Si1es

Zrs12 Ti 138 Cu125 Niso
Bexs

ZrsgsTi 165 CUszs
Nig.75 Be2o

Zr3ggg Ti 1512 CU13 77
Nig.s8 Be1.24
Pd81,5CU2 Sile,s

Pd77CU6 Si17
Pd735Cu1o Siies

Pd4o Cuso Nio P2o
Zrs263 Ti 12.37 CUge
Ni1o

Beas.s

ZreasAl 92 Cuz1 Nigso
Zre38Al 114 Cuiz2
Zreag Alg3z Cuiss Niz1a
Zrs7 Ti5 A|1o Cuyo Nig
Zres A|8 Cuy, Ni14
Zres Al7.5 Cuizs Niso
Zres A|3 Cuy Nilg
Zres3 Als Cuzo Nig.2
L355A|25 NisCOs

Zres A|3 Nize

LassAlzs Nizg Cuio
Zres A|9 Cuss Nig
Zres5 Alsg Cuzzs Nigs
Pda4o Niso P2o

Zr46.75 Ti 825 Cuz5 Nigo
Be27.5

Nd51A|11Nis C05 CU15
LassAlzs NisCus

Zra4 Tizz Cugo Nizo
Bezs

LassAlos Nis Cuss
LassAlzs Nizo
MgesNizoNdis
MgzsNizsNdio

Zr45.33 Tig.62 CUg.75 Nizo
Bezs.2s

LassAlzs Cuzo

LassAlis Cuzo

377
464,30
486,00
490,90

250,00
434

480,4
481,92

485,40
468,5
517
511,1
538,5
547,38
357,3
579
367,6
513,4
581
411,00
563

299
426
581

419
450,5
345,6
339,8

616

440,2
546,3

-5191,40
-4244.6
-4213,3

-4211

-5137,10

-5086,90

-5132,90

-2581,40
-4455,5

-4855,1
-4856,9

-4865,50
-4665,4
-4958,7
-4875,9
-5033,3
-4925,30
-3183
-5141,4
-3240,6
-4490,1
-4934,2
-3270,80
-4445 5

-2345.4
-3337,4
-4487,5

-3221,6
-3397,9
-2574,8
-2486,2
-4490,5

-3169
-3222,3

209,0
0
125,0
0
416,6
0
0,10
5

6,2
15,5

4,90
10
9,8
15

22,7

5,40

18,8

66,6

22,5

11,78
6,6

0,17
28

12
34,5
12,5

35,9
67,5
30
46,1
17,5

72,3
37,5

1,50
50
8,9

11,4

2,00

2,00

2,00

40,00

111

3,00
10
16,1
16
15,6
3,00

18,5

7,00
25

11,3

0,8539
0,8800
0,8825
0,8863
0,8896
0,9091
0,9095

0,9140
0,9161

0,9218
0,9229

0,9249
0,9273
0,9416
0,9436
0,9516
0,9668
0,9709
0,9722
0,9752
0,9785
0,9909
1,0194
1,0229

1,0259
1,0265
1,0330

1,0351
1,0442
1,0500
1,0588
1,0606

1,0667
1,1752
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Chapitre IV : Analyses et discussions des résultats

Introduction

Dans ce chapitre, nous présentons les principales analyses de corrélation statistiques simple
relatives aux résultats de différents criteres de GFA utilisés dans ce travail.

L’analyse des résultats de corrélation dans ce chapitre est divisée en trois groupes. Dans le
premier groupe, nous avons effectué une analyse statistique entre les parametres critiques R et
dmax et lesvaleurs AG calculées par (07) types de formules théoriques issues de la littérature
technique. Cette analyse visait a déterminer la meilleure formule analytique qui décrit 1’énergie
libre de Gibbs AG et pour des domaines de températures inférieures a la temperature (T< Ty, ).

Dans le deuxiéme groupe, nous avons effectué une analyse statistique de type corrélation
linéaire simple entre le nouveau critére RVDF M® et les paramétres critiques présentés par Re
et dmax.

Cette technique de validation par analyse statistique a été confortée récemment par
Zhing long dans son nouveau papier [103]. L’auteur fait usage de la comparaison
statistiques des valeur R? et r dans le paragraphe « Model évaluation indexes » : ce qui
confirme I’exactitude de notre démarche.

Enfin, dans le troisiéme groupe, nous avons présentés une analyse récapitulative des

différents calculs des modéles RVDFM® et PVM® dans le domaine thermique AT_, =T, — T,

IV.1. Choix de la formule de (AG)

Etant donné que I'énergie libre de Gibbs est variable en fonction de la température, dans
notre premiere contribution nous avons divisé la région du liquide sous-refroidi (T, — Tg) en
trois sous-intervalles de températures. Nous avons ensuite testé les corrélations statistiques pour
chaque sous-intervalle afin d’identifier la meilleure formule analytique de AG qui donne la
meilleure aptitude a la vitrification des verres (GFA). Nous avons également déterminé le

domaine de validité thermique de ces formules.

IV.1.1. Corrélation entre (AG) et le paramétre critique Rc

L’analyse de corrélation statistique est le seul outil permettant de trouver la relation entre
deux ou plusieurs variables. Sur la base de résultats de calculs présentés dans les tableaux
(1.1, 111.2 et 111.3), nous avons étudié la relation entre les valeurs AG (variable dépendante)
calculées, selon sept (07) formules analytiques, et le paramétre critique R, (variable

indépendante).
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Comme les valeurs de AG calculées selon ces formules analytiques dépendent de la
variation de la température entre T,, — T et AH,, , nous avons Vérifié la relation en question
pour des températures inférieures a T, (T < T,,). Nous avons étudié trois domaines de

température différents, a savoir :

e Corrélations avec (Rc) pour (340K < AT, < 450K)
Sur la base des calculs reportés sur le tableau 1.3, nous avons effectué une analyse de
corrélation entre les valeurs de AG obtenus par les différentes formules analytiques

sus-mentionneées en tableau Il. 1 et le paramétre critiques Re.

Sur un intervalle de température allant de 340 a 450 K, I’application de cette analyse sur
(12) alliages métalliqgues multi-composants a base de -Zr a permis d’identifier le premier
résultat intéressant de 1’analyse en composantes principales (ACP), représenté par la matrice de
corrélation (une capture d’écran de ’interface du logiciel STATISTICA pour une corrélation

entre les deux variables étudiées) :

Tableau IV. 1. Matrice de corrélation de (AG) et Rc pour (340K < ATp,_, < 450 K)

Correlations (Re-DG lad )
Marked correlations are signficant at p < 05000
N=12 (Casewise deletion of missing data)

Variable | Trunbull ' Hoffman = T&S | lad2 | Lladl | Singh&holz Ji&Pan
Re(Kls) | 06643801 0570077 0699848 0539199 (0548417 064896 0595605

Les résultats du tableau ci-dessus montrent que la relation entre les valeurs de AG
calculés selon les différentes formules analytiques et le parametre critique Rc est faiblement
corrélée. En effet, pour I’ensemble des corrélations étudiées la valeur du coefficient de
corrélation « r » est comprise entre (0,55 et 0.70).

Dans I’intervalle de temperature ATy,_g = Ty, — Ty, allant de [340-450] (K), la AG
calculée par 1’équation analytique de (T & S) présente la meilleure corrélation avec le
parameétre Rc (r= 0,70) comparativement aux autres équations, suivie de AG calculée par
I’équation de (Turnbull) avec une correélation légerement plus faible (r=0,66), de AG calculée

par 1’équation de (Singh et Holz) (r=0,65),de AG calculée par 1’équation de (Ji & Pan)
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(r =0,6).En fin, les AG calculées par I’équation de (Hoffman), (Lad-1) et (Lad-2) présentent

des corrélations faibles avec R (r< 0,60).

e Correlation de (AG) avec (Rc) dans Pintervalle (200 K < ATy, < 320 K)

Dans cette étape, sur la base des calculs présentés dans le tableau Ill. 2, une analyse de
corrélation statistique a été effectuée entre les valeurs de AG calculées par les différentes
formules analytiques d’un coté et les valeurs du parameétre R¢ de 1’autre coteé, pour un intervalle
de température allant de 200 a 320 K.

Les résultats de I’analyse de corrélation, appliquées a (10) alliages métalliques multi-

composants pour des systéemes a base de -Zr et -La, sont présentées dans le tableau 1V.2.

Tableau V. 2. Matrice de corrélation entre (AG) et Rc pour (200 K < AT,_, < 320 K)

Comelations (Re=f (DG(m-q))

Marked comelations are significant at p < 05000

N=10 (Casewise deletion of missing data)

Vaiale | Tunbul | Hoffman  T&S | ladl | Lad2 | Singh&holz Ji&Pan
Re (KJs) -[IS?JMEI! 0807541 0822119 0663966 0879212 -0.664693 -0.8%2674

L'analyse des résultats du tableau montre que 1’ensemble des valeurs de AG calculées par
les different formules analytiques présentent une relation trés forte et négative (inversement
proportionnelle) avec le paramétre Rc. La majorité des valeurs du coefficient « r » sont tres
proches les unes des autres et supérieures ou égale a 0,82.

Pour cette corrélation, la valeur la plus élevé du coefficient de corrélation (r =0,89) est
obtenue par la corrélation entre Rc et AG calculé par la formule de (Ji & Pan). En revanche, la
plus faible valeur du coefficient de corrélation (r = 0,82) est obtenue par la corrélation entre AG

calculé par I’équation (T&S) et Re.

e Corrélation de (AG) avec (Rc) dans P’intervalle AT,
Sur la base de résultats rassemblés dans le tableau 111.3 ; pour un intervalle de température
compris de la température de fusion T,, et la température de cristallisation (T =T, < T < Ty,),

le tableau IV.3 présente les résultats de l'analyse de corrélation entre les valeurs de AG
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calculées par les mémes formules analytiques utilisées précédemment et le paramétre

expérimental R¢ appliqué a 12 alliages metalliques a base de -Zr et -La.

Tableau 1V. 3. Matrice de corrélations entre (AG) et R¢ pour I’intervalle AT,,_,

Correlations (Re DG x-q formles)
Marked correlations are significant at p < 05000
N=12 (Casewise deletion of missing data)

Varable | Turnbull | Hoffman =~ T&S  lad-l | lad-2 | Singh&holz  Ji& Pan

Re(K/s) | -0.792509) -0.796882 -0.785265 0799734 -0.79704 0.794447  0.797935
—I

Selon les valeurs des coefficients de corrélation présentés dans le tableau ci-dessus, on
observe que les valeurs de AG obtenues par différentes formules analytiques présentent une
relation négative (inversement proportionnelle) et fortement corrélée au parametre Rc.

Les coefficients de corrélation «r» pour I’ensemble des équations de AG sont tous
proches de 0,80 et sont Iégérement inférieurs a ceux obtenus pour I’intervalle de température
(200 K < ATp,_g <320 K).

IV.1.2. Corrélation entre (AG) et le paramétre critique dmax

Sur la base des calculs présentés dans le tableau I11.4, une analyse de corrélation a été menée
entre les valeurs de AG et le deuxiéme paramétre critique de la GFA, dmax.

La corrélation a été appliquée a une gamme de températures allant de Tm a Tg, pour des
systemes d’alliages multi-composants a base de -Zr, -Mg et -La. Le tableau V.4 présente les

résultats de corrélation pour I’ensemble des formules analytiques utilisées précédemment.

Tableau 1V. 4. Matrice de corrélation entre (AG) et dmax pour I’intervalle ATy, _g

Correlations (Re-DG lad )
Marked correlations are significant at p < 05000
N=20 (Casewise deletion of missing data)

Vaiale | Tunbull | Hoffman = T&S | lad2 = Lackl  Singh&holz ' Ji&Pan
.., (M) [].733542! 0.765485 0667499 (0785432 0783644 0.751052  (.760309
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D'apres le tableau ci-dessus, on constate que les valeurs de AG calculées par sept formules
analytiques présentent une forte corrélation positive avec le parametre critique dmax. Les
coefficients de corrélation « r » sont tous supérieurs a 0,67, mais inférieurs a ceux obtenus avec
le premier paramétre critique Rc pour la méme plage et/ou l'intervalle de température
(voir tableau 1V.2).

Le coefficient de corrélation le plus élevé (r = 0,78) est obtenu entre R¢ et les valeurs de AG
calculé par les equations Ji &Pan, Lad2, Ladl et Hoffman. Les valeurs suivantes sont obtenues
: 0,75 et 0,73 pour les équations S&H et Trumbull, respectivement. La valeur la plus faible

(r = 0,68) est obtenue avec AG calculé par I'équation T&S.

A partir de l'analyse des corrélations précédemment obtenues entre les valeurs de AG
calculées selon différents types de formules analytiques et les deux parameétres critiques Rc et
dmax, nous constatons que ces formules présentent des corrélations faibles, fortes et tres fortes
avec R¢ et dmax pour des plages de températures respectivement dans les intervalles de
temperature (340K <ATmg< 450 K), (200 K < ATm4< 320 K) et (Tx<T< Tm).

En outre, les coefficients de corrélation obtenus indiquent que les formules étudiées sont
valables et donnent des valeurs de AG plus proches et similaires. Cependant, elles ne sont pas
toujours adaptées pour des intervalles de température plus élevés. Le tableau suivant récapitule

les coefficients de corrélation que nous avons obtenus précédemment.

Tableau V. 5. Valeurs des coefficients « r » relative aux corrélations de (AG) avec Rc et dmax

Domaine thermique (K) Turnbull Hoffman

340 < AT,,_; < 450 0,665 0,570 0,699 0,545 0,539 0,649 0,596
R, 200 < ATy,_g <320 -0,875 - 0,888 -0,823 | -0,884 | -0,879 | -0,885 | -0,893

Ty <T <Tp, -0,793 -0,797 -078 -0,799 -0,797 -0,794 -0,798
dmax | Ty <T <Tpy 0,734 0,785 0,667 | 0,784 0,785 0,751 0,780
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D'aprés le tableau présenté, il est clair que I'équation analytigue de Ji & Pan
2
(AG=2AH“‘AT( T 2w ))est la meilleure équation pour évaluer AG, car elle posséde
Tm Tm+T  3(Tp+T)3

le plus grand coefficient de corrélation statistique (r = 0, 893) comparé aux autres équations. Ce
coefficient de corrélation élevé nous assure qu'il s'agit de I'équation la plus fiable pour calculer
AG. Cela implique que la relation entre la capacité thermique ACp et la température suit un
comportement hyperbolique. Par conséquent, I'équation de Ji & Pan constitue la meilleure
relation sur laquelle se baser pour calculer et déterminer les valeurs de AG dans le domaine du
liquide sous-refroidi.
IV.1.3. Analyse de la régression de (AG) propose dans I’étude

Afin d'étudier graphiquement la variation des valeurs de AG calculées selon différentes
expressions en fonction de Rc, nous avons effectué une analyse de régression entre les valeurs
de AG calculées selon I'équation de Ji et Pan, que nous avons sélectionnée comme meilleure

formule analytique, et le paramétre critique Rc. La figure IV.1 illustre cette variation.

R.= 24736.873exp(-1-798 "ac)
80
R, = 174,86 — 35,29 = AG
70
o r =-0.8927, p = 0.0005; = 0.7969
60 | —
— 50 [ g \\\‘\\\\
— .
5 40 N
(5] o = -
- —_—
=G .-\“\;
20 |
10 O
0 (=] \ O
3.0 3.2 3.4 3.6 38 4.0 4.2 4.4 46 4.8 5.0
AG (JF & Pamn)

Figure IV. 1. Variation des valeurs de Rc en fonction des valeurs de (AG) calculés

par ’expression de (Ji & Pan).

A partir de la figure 1V.1, I’expression de Rc = f (AG) obtenue par le logiciel STATISTICA est

décrite par la fonction suivante :

R, = 24736,873 * exp(~1,798+4G) (51)
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Cette relation permet d'estimer les valeurs R¢ lorsque AG est facilement mesurable a partir des
mesures de DSC/DTA.

La valeur élevée du coefficient de détermination (R? = 0,80) indique que les parametres Rc
et AG sont fortement corrélés. Cela signifie que les variations de Rc sont fortement liées aux
variations de AG. Le nuage de points est trés proche de 1’allure du graphe, ce qui confirme cette
corrélation.

Dans la littérature technique, la majorité absolue des calculs de AG obtenus par les
scientifiques et les chercheurs selon les différentes expressions analytiques montrent que les
valeurs sont trés proches pour I’ensemble des équations, avec de petites dérivations par rapport
aux résultats expérimentaux.

Grace a la méthode de corrélation statistique et a I'analyse des données de I’analyse des
composantes principales (ACP), nous avons également obtenu des résultats similaires et
proches pour les valeurs de AG, avec de petits écarts entre elles. Cela nous permet de dire que
nos résultats sont également trés proches des résultats expérimentaux.

Les résultats précédents justifient la restriction des formules aux domaines de température
compris entre la température de fusion et la température de transition vitreuse (T, — Tg) , au
lieu des domaines plus larges, tels que la température de fusion et la température du liquidus

(Ty — Tg). Cette restriction est totalement en accord avec ce qui existe dans la littérature

technique.
IV.2. Analyse et évaluation statistique du modele (RVDFM®s)

Nous rappelons que nous avons proposé deux formulations pour évaluer la GFAM®S comme

indique dans 1’équation N° 46 du Chapitre Il de la Partie B.

e La 1°° sera considérée dans lintervalle de température ATi_g  selon

I’expression :

T
AT
[Tl

[G]

(T-Tg

e

AG)—¢

=R (|t =R (S @

e La2°™ sera exprimée dans I’intervalle AT,_g selon I’expression :

RVDE}G = |22

AGx—

=R (o) = (ST s2)

[GP
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A Tl'aide du logiciel STATISTICA, version 12.5.192.7 (2019), des tests de corrélation
statistique seront effectués entre les deux parametres technologiques critiques (Rc, dmax) et le
nouveau critére proposé, avec ses deux formulations de RVDFM®S, Les résultats corrélés seront
ensuite compares a ceux obtenus avec d'autres criteres de catégories différentes (thermiques,

cinétiques et thermodynamiques).
IV.2.1. Corrélation entre RVDFMCS et le paramétre critique Re.

A partir des résultats de calcul présentés dans le Tableau I11.5, page 70, nous avons réalisé
une analyse de corrélation statistique entre le nouveau critétre RVDFMCS et six paramétres
thermiques couramment utilisés en littérature, a savoir : T,g , &, v, Y , k et @ d'un coté, et le
parametre technologique R¢ de I’autre cOté. Cette analyse a été appliquée a des domaines
thermiques situés dans la région du liquide sous refroidi (T, — T, et T, — T,), pour les mémes
alliages métalliques mentionnés dans le tableau I11.5. Elle a permis d'obtenir les coefficients de

corrélation présentés dans le tableau I1V.6.

En outre, nous avons réalisé une analyse de corrélation statistique entre le critére critique R¢
d’un coté et le nouveau critére théoriqgue RVDFMSS, le critére cinétique (m : indice de fragilité)
et les deux critéres thermodynamiques y et y* d’un autre coté, afin de comparer les résultats
de corrélations entre les différentes catégories de la GFA. Les analyses ont porté toujours sur

les deux intervalles de température Ty — T, et T, — T,. Les résultats sont présentés en annexe 1.

Tableau IV. 6. Matrice des corrélations des critéres thermiques et RVDFM® avec Rc .

Cormelations (RVOF A)

Marked corelations are signifcant at p < 05000

=22 (Casewse deletion of missing data)

Varable | Trg ‘Gamma Gamma, |k | Omega | Apha | RVDF(xq) | RVDF ()
Re(Ks) -l]?12112! 0673734 0646563 0373366 0.39%/0 0702076  0.1430d6 0543144

 —

Le tableau 1V.6 montre que le crittre RVDFM®, nouvellement proposé, a le coefficient de
corrélation le plus élevé parmi tous les critéres de GFA étudiés (r = 0,843). Cela indique qu'il

existe une solide corrélation en sens positive entre ce critere RVDF 1(‘{‘_65) et le critere

technologique Rc. En revanche, le méme critére présente une faible corrélation avec R dans le

domaine de température T,, — T, (r = -0,14).
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Le paramétre est de T, le second parametre le plus corrélé avec Re, avec un coefficient

de corrélation de -0,71. Les paramétres «, y et y, sont également fortement corrélés en sens
négative avec le parameétre critique Rc, avec des coefficients de corrélation respectifs de
-0,70, -0,67 et -0,65. Les paramétres k et w de la GFA sont faiblement corrélés a Re, et
présentent une relation d'inverse proportionnalité. Les coefficients corrélations respectives sont
de -0,38 et -0,40.

IV.2.2. Corrélation entre RVDFMGCS et le paramétre critique dmax

Sur la base des résultats des calculs présentés dans le tableau I11.6, une analyse de
corrélation statistique a été effectuée entre le nouveau critere RVDFM® et le paramétre
technologique dmax Les résultats de ces corrélations sont comparés a ceux des corrélations des

criteres thermiques ( Trg , &, Y, Ym , K €t @ ) obtenus avec le parametre dmax. Ces résultats sont

rassemblés dans le tableau IV.7.

De plus, les résultats de la corrélation statistique entre le nouveau critére théorique
RVDFMSs avec ses deux formulations mentionnées en page 82, et le paramétre critique dmax
ont été comparés a celles obtenues entre les criteres des autres catégories de la GFA et dmax.
Ces critéres sont: le critere cinétique (m : indice de fragilité) et les deux critéres

thermodynamiques y' et y*. L’ensemble des résultats est regroupés en annexe 1.

Tableau V. 7. Matrice des corrélations des critéres thermiques et RVDFM® avec dmax.

Comelations (RVOF A)
Marked correlations are significant at p < 05000
N=16 (Casewise deletion of missing data)

Variable Trg | Gamma | Gamma, | K Omega | Alpha ‘RVDF(X-Q) RVOF ()
(IETO NI (142886 0126438 0216387 0206987 0215357  (.000613 0403972

A partir des valeurs du coefficient de corrélation présentées dans le tableau précédent, il
apparait clairement que l'ensemble des criteres de GFA présente des corrélations et ou/

relations tres faibles avec le parametre technologique dmax.

MGs

Dans l'intervalle de température Ty — Tg, le nouveau critere RVDF,Zg

présente la corrélation

négative la plus élevée (r = -0,40). Cette valeur est considérée comme significative, car elle est

supérieure au seuil de 0,30. Elle est suivie par le crittere T., (r = 0,37) , puis par les trois

criteres, k, o et a (r=0,21), et enfin par les deux criteresy , y, (r = 0,14).
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En revanche, notre critére RVDF};"_GgS présente une corrélation presque nulle avec le
parametre dmax dans l'intervalle de température Ty — Ty, En effet, la valeur de la corrélation

(r = 0,0006) est non significative, ce qui indique qu'il n'existe aucune relation entre les deux

parametres.
IV.2.3. Analyse de régression entre (Rc, dmax) et RVDF {55

Sur la base des analyses de corrélations effectuées précédemment entre le nouveau critére
RVDFMGs avec ses deux formulations et les parametres Rc et dmax, ainsi que sur les résultats
des comparaisons avec les autres catégories de GFA (thermiques, cinétiques et
thermodynamiques), nous concluons que le nouveau critéere RVDFM®S est plus efficace et le

plus adapté dans I'intervalle (Ti-Tg) que dans l'intervalle (Tx-Tg).

En raison des faibles corrélations des RVDFM®® dans l'intervalle T, — Ty, Nous avons €eté

contraints d'exclure cette région de nos calculs, analyses et comparaisons. Le reste de I'étude

s'est donc concentre sur la région totale du liquide sous-refroidi Ty — Tg.

L'analyse de régression entre le parametre Rc et le nouveau critere RVDFMES pour le
domaine thermique T, — T, confirme graphiquement l'intensité de la relation entre les deux

propriétés, comme la montre la figure IV.2.

R. = 0,0283 ~ exp 61033 -RVDFIS)
50
= - 46.5003 + 67.6498 * RVDF, o
r = 0.8431, p = 0.00000; r2 = 0.7109
40
n
x
o
x 5
10
0 o
05 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0 11 1.2 1.3 14 1.5
RVDF g

MGs

Figure IV. 2. Variation des valeurs de Rc en fonction des valeurs de RVDF,Zg
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La figure précédente montre que le nuage du point est moins dispersé autour de la courbe

(alignés sur la courbe), ce qui suggere qu’il ya une interrelation entre le parametre Rc et le

MGs
l-g -

nouveau critere RVDF

En outre, la valeur élevée du coefficient de détermination (R? = 0,71) calculé a I’aide du
programme de régression (a partir de la droite de régression) suggere qu'il existe une solide
corrélation entre la vitesse de refroidissement critique R et le nouveau critere RVDFl“fgS . Cela
signifie que 71% des valeurs de la variable dépendante Rc peut etre prédit et ou/ expliquer a
partir des valeurs de la variable indépendantes RVDF['S® . L'équation suivante décrit cette

relation approximativement :

MGs

R. = 0,02838 * exp(®1033*RVDFI—g") (54)

Cette relation nous permet d’estimer les valeurs de R¢ & partir des valeurs calculées de

RVDFll‘fgS . Elle permet également de comparer ces valeurs aux données expérimentales réelles.

De plus, la représentation graphique de la corrélation statistique entre le deuxiéme

paramétre critique dmax et le nouveau critére  RVDF}'G® pour le domaine thermique (T, — Ty)

a confirmé I'intensite de la relation entre ces deux parametres, comme la montre la figure 1V.3.

d,... =109.4583*exp (-3.1601* RVDF (I-g))
70
dpax= 154,27 - 1,66,58 * RVDF
60 | r =-0.4040, p = 0.1207; 12 = 0.1632
50 | o
E a0} .
E
-~ \
g 307 \
20 |
o o o O = »]
0.70 0.75 0.80 0.85 0.90 0.95
RVDF (.,
Figure IV. 3. Variation des valeurs de dmax en fonction des valeurs de RVDFll‘fgs
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Sur la figure 1V.3, le nuage de points représentant les valeurs et ou / les cordonnées de dmax
et RVDFffgS sont plus dispersés de I’allure de la courbe, ce qui indique une faible qualité

d'ajustement. Par conséquent, il existe une faible dépendance entre ces deux variables.

La valeur faible du coefficient de détermination (R? = 0,16), obtenue par la méthode de
régression linéaire selon la méthode du moindre carré, indique également qu'il existe une trés
faible correlation entre dmax et RVDFll‘fgS. Cela signifie que 16 % des valeurs de la variable
dépendante dmax peut étre expliquee et ou/prédire par les valeurs de la variable indépendante
RVDF{‘E‘;S . La relation mathématique qui relie les variables en question peut étre exprimée sous

la forme suivante :

MGs
)

dpax = 109,458 * exp(~31603*RVDF - (55)

Il est important de noter que les coefficients de corrélation « r » ou de détermination « R? »
obtenus avec le paramétre dmax sont généralement inférieurs a ceux obtenus avec le paramétre
Rc. Cette différence peut s'expliquer par l'influence de plusieurs facteurs externes
(extrinséques), tels que : le processus de fabrication, la présence d'impuretés, ou un mauvais

état de surface.

IV.3. Analyse et discussions des valeurs du potentiel de vitrification ( pV¢s)
Au point précédent, nous avons démontré la pertinence du critére proposé (RVDF M)
pour évaluer I’ Aptitude a la Vitrification des alliages métalliques en restreignant I’intervalle de
tempeérature a ATi.q = Ti -Tg. Notre modele de calcul est inspiré de 1’expression classique de la
Force Motrice de Cristallisation (CDF) que nous inversons et appliquons dans cet intervalle de

température restreint & ATig.

Les valeurs ainsi calculées de RVDF}?‘;s = Abs (8,314. (AT,_,/AG) sont reportees sur le
Tableau I11.7 en page 73 ; elles varient dans un intervalle [0,67 a 1,410] pour les 34 alliages

multicomposant (considérés comme représentatifs de 04 familles différentes) :

Cet intervalle peut s’¢largir selon 1’augmentation des valeurs AT).q et/ou la diminution de

celles de AG. Le plus probable sera certainement atteint avec des matériaux exprimant leur

‘Page | 88



Chapitre IV : Analyses et discussions des résultats

(AV) par des enthalpies/ chaleurs de formation plus grandes et des eutectiques plus profonds :
ceci renvoie aux conditions phénoménologiques exprimées par A. Inoué [1,9] (reproduits au
point P.1l. 1.1.1. Origine et développement du modele RVDF de la présente these).
L’intervalle des valeurs pourrait alors passer des valeurs [0,67 4 1,410] a [<1072 a = 107].

Les calculs de valeur de ce potentiel sont reportés au Tableau récapitulatif (111.8) (résumé,

pour les alliages étudiés, des caractéristiques principales AT, AG, R¢, Dmax, RVDFMC® et
pVMGS).

Nous remarquons que nous aurons conservé la hiérarchisation établie selon RVDFM®® mais
en basculant de I’intervalle [0,674 a 1,410] a un nouvel intervalle [0,854 a 1,175] sans modifier

ni le sens ni ’analyse des résultats obtenus.

*) I’alliage LassAl1a Cuzo est celui qui procéde la meilleur GFA avec les caractéristiques :
RVDF ({%) =141 ;pV {{%,= 1,175 ;dmax=2mm ; Rc= 37,5 KIs et la valeur la plus basse
de (Tg= 395K)

**) I’alliage Pd775Cus Si 165 est celui qui procede la plus faible GFA (il vitrifie en toutes
circonstances) avec les caractéristiques RVDF {5 = 0,674 ; pV (/%3 = 0,854 ; Re= 100K/s ;
dmax= 1,5 mm ) et la valeur la plus élevé de ( Tg = 637K).

En tout état des valeurs AT et AG, le minimum de pVM®S sera toujours positif et supérieur a
zéro (pVM®s > 0,01) ; le maximum ne saurait atteindre 2,0 (pVM®5=1,175) dans notre banque de
données).

L’astuce algébrique proposée permettra de relativiser 1’Aptitude a la Vitrification

(exprimée par RVDFM®®) autour d’une valeur pvVM®® = 1,00. Ainsi, nous pourrons statuer que :

*) si pV <0,1: le potentiel de Vitrification est trés faible ;

*)si 0,11 <pV <0,74 le potentiel de Vitrification est faible ;

*)5i 0,75 <pV <1,24 : le potentiel de Vitrification est moyen ;

*)si 1,25 <pV <1,90 : le potentiel de Vitrification est FORT ;

*)si pV > 1,99 : le potentiel de Vitrification est TRES FORT.
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MGs

Nous tenons a faire cette remarque importante que, puisque pV (2

) est une extension

arithmétique de RVDF ?{‘fg), ce potentiel est automatiquement corrélé de la méme fagon et avec

les mémes intensités que RVDF I(‘f_GgS) avec Rc et/ou dmax.

IV.4. Influence de la composition chimique sur (RVDFMES ; p\yM&s)

La banque de données de travail a porté sur des familles différentes de verres metalliques
(VM) selon leur composition chimique (& base de Pd, ou de Mg ou de La ou de Zr). Parmi eux,
les alliages a base de Zr font partie des verres métalliques multi-composants les plus étudiés
[1,7].

Les alliages a base de Zr présentent de bonnes propriétés mécaniques, notamment une
dureté et une résistance élevées a la traction, a la flexion ; une ténacité (énergie de rupture par
impact) élevée en plus d’une bonne coulabilité et une bonne usinabilité ainsi qu'une stabilité
élevée a la corrosion [104 -106]. lls sont également connus comme des formateurs de verre
faciles et comme des alliages appropriés a préparer sous une forme amorphe massique [9].
Ainsi, ayant une taille a I'échelle centimétrique, les verres métalliques massifs (BMGSs)

permettent d'étre développés comme de bons matériaux structuraux et fonctionnels [7,108].

IV.4.1 Influence des éléments constitutifs de I’alliage

Le premier BMG a base de Zr avec Pd a été préparé au début des années 1980 par
Turnbull. Plus tard, un grand nombre de BMGs a base de Zr et (Al et/ou La et/ou Cu et/ou Mg
et/ou Ag) ont été développés par Inoue et ses collégues [109] et Johnson [104]. Le systeme
Zr-Al-TM a également été étudié, montrant une grande région de liquide surfondu.

Les alliages multi-composants a base de Zr offrent une capacité de formation de verre
nettement plus grande en raison de leur vitesse de refroidissement critique relativement plus
faible et de leur taille de formation de verre critique plus grande par rapport aux systémes
binaires étudiés.

Les ¢éléments d’addition supplémentaires améliorent les propriétés d’exploitation,
stabilisent la phase liquide, empéchent le processus de cristallisation mais peuvent quelques

fois altérer la GFA du matériau ainsi formulé.
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L'amélioration de cette Aptitude a la Vitrification dans les alliages amorphes a base de
Zr+(Al-Ni) pourrait étre liée a une configuration atomique optimale obtenue avec la dissolution
d'Al et a une densité de tassement a courte portée accrue de la phase amorphe [109-110].

L’addition d’autres ¢léments peut améliorer quelques propriétés mécaniques mais entrave
sérieusement la GFA.

Les compositions chimiques et les valeurs associées de RVDF ’(‘f_Gg), pV ?{Ifg) , Re, dmax et
AG de quelques alliages multi-composants a base de zirconium, sélectionnés a partir des

tableaux I11.5 et 111.6, sont indiquées dans le tableau IV.8.
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Tableau 1V.8. Valeurs de RVDFM®S et pyVM®  calculés en fonction des données de (12) alliages métalliques a base de -Zr [5-9,32,35,97-101].

Zrs12 Tizg Cu1z2s NijgBe22s

Zr3g s Titss Nig,75 Cuis,25 Bezo

Zr39,88 Ti1s,12 Nigss Cui13 77 Bezyes

Zrs2,63 Ti1237 NiroCU 11,25B€2375

Zrgas Alg2 Cuiza Nis2

Zre3 g Al114Cuiz2 Nizg

Zrs7TisAligCuszg Nig

ers A|3 CU12 Ni14

Zr65AI 75 CU17,5 Ni8 Tiz
Zres Alg Cu7 Nigo
Zres Alg Cus Nig

Zr46,75 Tig,2s Nizo CU75 Bears

373,00

373,00

377,00

434,00

480,40

481,92

468,50

517,00

511,10

538,50

513,40

563,00

-4244,60

-4213,30

-4211,00

-4455,50

-4855,10

-4856,90

-4665,40

-4958,70

-4875,90

-5033,30

-4490,10

-4445,30

1,40

1,40

1,40

5,00

6,20

15,50

10,00

9,80

1,50

22,70

11,78

28,00

705

623

629

623

622

671

676,7

655,1

656,5

662,3

657,2

622

0,731

0,736

0,744

0,810

0,823

0,825

0,835

0,867

0,871

0,889

0,951

1,053

0,880035

0,882532

0,886341

0,916089

0,921842

0,922872

0,927326

0,941560

0,943629

0,951604

0,978483

1,022931

412 138
385 16,5
39,88 15,12
42,63 12,37
64,5 0
63,8 0
57 5
66 0
65 2
66 0
66 0
46,75 8,25

0

0

0

0

9,2

114

10

7,5

10 125 225

9,75 1525 20

9,58 13,77 21,65

10 11,25 | 23,75

132 131 0

76 17,2 0

8 20 0

14 12 0

8 17,5 0
19 7 0
9 16 0

10 7,5 27,5

‘Page | 92



Chapitre IV : Analyses et discussions des résultats

Une premiére lecture des résultats confirme leur Aptitude moyenne a la Vitrification :
ils possédent tous des valeurs moyennes du potentiel de Vitrification pvM® = 0,88 a 1,02] avec
des valeurs de vitesse critique de refroidissement Rc = [1,40 a 28,0] K/s et des épaisseurs
maximales atteignables dmax = [0,75 & 11,10] mm. Ces valeurs sont résumées sur le tableau des

statistiques descriptives de cette banque de données présentées ci-dessous :

Tableau IV. 9. Statistiques descriptives des données des alliages amorphes a base de -Zr.

Descriptive Statistics (Spreadsheetl in RwDFEF P Fhy
ariable Mean | Mlinirmum | Raximum | Std. Dew.
Tog E45 95 BZ22 .00 B75,70 20,1423
TI 1116 .22 995 00 1200 ,50 Gl =1=ry
DTlg A59 24 373,00 S53 .00 BE.,1452
D= -AE03 76 -5033 .30 -4211 00 3031636
Rc o585 1,40 28 .00 =S.,7903
Dirmax 4 .40 0,75 11,10 34114
R~DF 0,54 0,73 1,05 0,0929
e 093 0,=3 1,02 0,0413
Zr 54 77 38 .50 BE .00 11,8552
Ti E.,09 0,00 16 .50 E,7205
Al 5 .25 0,00 11 .40 A4 74357
i 10 65 ¥ B0 19,00 3,256
Cu 13,59 a0 20,00 39075
Ee 952 0,00 27 580 12,0055

L’étude statistique précédent et leurs interprétations graphiques (Figure. 1V.4) révéle une
trés forte corrélation de RVDFM®® et pVM®s avec R¢ (1= 0,802) et ceci a déja été démontré au
Chapitre 1l section 11.2.1. Cette série d’alliages de la méme famille (a base de -Zr;
%Zr = [38,50 & 66,00] présente des valeurs pvVMC® = 10,88 a 1,02].

Tableau IV.10. Statistiques de corrélations des données des alliages amorphes a base de Zr.

Comelations (preadsheet2 in RYOF P Physhih)
Marked conelations are significant at p < 5000
N=12 (Casewise deletion of missing data)

Variable Rt i T A Nj Cl Be
RYIF IA016ES 0442777 0521844 024163 0119904 0339313 0162643
M D016 045047 053016 0260850 01254 033853 01743
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Rc — 0,0024*exp(9’25*RVDF’

30

20

15 t

Rc (Kls)

10 +

0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0 1.1
RVDFM¢s

R. = 2,05.108. exp(20:82 *PV)
30 _ _ _

25

20

15 ¢

R, (Kis)

0.87 0.90 0.93 0.96 0.99 1.02 1.05
pv MGs

Figure 1V.4. Corrélations de Rc pour les alliages métalliques a base de — Zr :

a) en fonction de RVDFM®: b) en fonction de pvM©s,
Il est d’usage académique de proposer la corrélation de la vitesse critique de

refroidissement Rc (the Cooling rate) avec le critére de la GFA proposé. Les valeurs R?

(coefficient de détermination) peuvent donner une idée sur l'efficacité et de la cohérence des

‘Page | 94



Chapitre IV : Analyses et discussions des résultats

différents critéres GFA. Plus la valeur R? est élevée, meilleure sera la corrélation entre le critére

GFA proposé et Rc. Les valeurs du coefficient de corrélation dans notre cas d’étude sont :

R = 24.10%*exp &26 "RVDF): (RVDF: R.): r=0,8019;r2=0,6430  (56)
Rc=2,05.10%exp @22 *PV) : (pv: Re): r=0,8013; r2 = 0,6420 (57)

Ainsi, I’Aptitude a la Vitrification est exprimable selon Rc (et dmax quelques fois, si les
données sont disponibles) par les modéles mathématiques proposés : RVDFMSS et pvMSS, Dans
TOUS les cas, cette propriété est la conséquence de la composition chimique du matériau. Par

3

conséquent, la question qui mérite d’étre posée est: * quelle est I’influence des éléments
constitutifs d’une famille quelconque de MGs sur I’ Aptitude a la Vitrification ?°’.
La réponse passe par I’analyse en composantes principales, essentiellement par les valeurs

portées sur la matrice de corrélation reportée en (Tableau 1V.10) ci-dessus.

D’aprés le tableau II. 10, nous constatons que, pour les alliages choisis :

1.  Le Zr (élément de base) présente une forte influence positive sur I’aptitude a la
vitrification (en termes de RVDF ou pV ; Figure 1V.5-a). Ainsi, ’augmentation de la teneur en
métal de base (dans I’intervalle %Zr = [38,50 a =~ 48]) entraine une amélioration de la GFA
(RVDFMCs =~ 1,06 et pVM® = 1.02) ;

2. Le Ti (principal élément d’addition) présente une forte influence négative sur la
GFA (en termes de RVDF ou pV ; Figure. 1V.6-a) ;

3. Les éléments constitutifs peuvent étre classés en 02 familles :

*) éléments favorisant la vitrification : Zr ; Al & Ni (Figure IV .5,a;betc);
**) éléments défavorisant la vitrification : Ti ; Cu & Be (Figure IV .6a;betc);

4, Le Be est 1’élément constitutif le moins influent sur la vitrification.

Ainsi, de facon générale, nous pouvons conclure que 1‘¢élément de base de tout alliage

amorphe posséde une influence positive sur la GFA et sur les propriétés d’exploitation.

Les autres éléments seront ajoutés dans I’optique de 1’amélioration de ses propriétés
d’exploitation mais ils peuvent, en méme temps, avoir une influence négative sur la GFA. Cette
éventualité est & considérer lors de 1’étude théorique pour la formulation (choix de la nature et

de la teneur des éléments d‘addition) d’un quelconque verre métallique.
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RVDF = -1,175 + 0,076 . 2r -0,0007 . 2r RVDF = 0 81*exp‘°'°°55"°") RVDF = 0,96 -0.02*Ni + 0.001*Ni?
I 5 ) A
st ot pV = 0,92*expl®2025"A) pV'=0,98 - 0,0102*Ni + 0,0005*Ni2
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Figure IV.5. Variations positives des valeurs RVDF et pV en fonction des teneurs : a) Zr, b) Al et ¢) Ni

o e RVDF = 1,40 - 0,08°Cu +0,003*Cu’ RVDF = 0,87 - 0,05*Be + 0,002*Be?
— : pV'=1,18 - 0,04Cu + 0,001*Cu’ pV = 0,94 - 0,02*Be + 0,0009*Be?
1.10 — 1.04
1 H a) 102
’ 105f 8 b) 102
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a
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0.80 50
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Figure 1V.6. Variations négatives des valeurs RVDF et pV en fonction des teneurs : a) Ti, b) Cu et ¢) Be.

‘Page | 96



Chapitre 1V Analyses & discussions des résultats

Ces constats sont en parfaite concordance avec les récents travaux de L. Lyubenova et son
groupe sur ce sujet : ’Glass-forming Ability of Zr-based Zr-Cu-Ni-Al (Ag) alloys, J. Thermal
Anal. & Calorim. https://doi.org/10.1007/s10973-023-12044-0 nouvellement publié.

Cette influence de la teneur des éléments constitutifs des verres métalliques (VM) a base
de -Zr peut étre résumée sur les interprétations graphiques et régressions mathématiques
suivantes (Figure 1V.5 (a) ; b) et (c)) ; (Figure V.6 (a) ; (b) et (c)).

En outre, I’outil de traitement des données permet une visualisation 3D les influences de
éléments constitutifs pour plusieurs combinaisons possibles. La Figure V.7 nous montre, a titre

d’exemple, la combinaison de Zr et Ti.

La relation qui permet d’estimer les valeurs de pVM®® a partir des valeurs des deux
éléments constitutifs (Zr et Ti) des alliages étudies est une équation de deuxiéme dégrée,

donnée sous la forme :

pVMEs = 16,59 — 75 * T, — 0,48 * Zr + 0,009TZ + 0,012 * (T;, Z,) + 0,004  Z2 (58)

Nous pouvons également déterminer, a partir de la courbe en feuille de la figure 1V.7, les
valeurs de pV de tous les alliages. Pour cela, il suffit de déterminer les coordonnées de Zr et Ti.
Par exemple, l'alliage Zrss,75 Tis 25 Nito Cuzs Bezzsest le meilleur alliage vitrifiable parmi les 12
alliages étudiés, avec une valeur de pV de 1,023. Cette valeur correspond aux coordonnées des
éléments Zr (46,75) et Ti (8,25).
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pV =16,59 -0,75.Ti - 0,48.Zr + 0,009.TiZ + 0,012.(Ti - Zr) + 0,004 .Zr2

>4
<4
<3
<2
<1

<0

B0z awm

Figure IV.7. Influence combinée des (02) principaux éléments constitutifs

(des alliages & base de Zr) sur les valeurs du pvMes,

11.4.2. Influence de I’é1ément de base sur la temperature de transition vitreuse Tg

Nous avons constaté ces derni¢res années que quelques chercheurs ont commencer d’étudier
’influence de 1’élément de base d’un verre métallique (VM) sur la valeur Tg (considéree

comme un indicateur plus ou moins fiable de la GFA). Dans notre cas d’étude de la famille des
verres métalliques a base de Zr, les statistiques élémentaires nous donnent les intervalles de
variation suivants : Tg =[622,00 a 676,70] K pour Zr = [38,50 a 66,00] %, voir tableau IV.9.

L’étude de ces données fait apparaitre une forte corrélation : r = 0,80 (soit un coefficient de
détermination R? = 0,64 ; Figure. 1V.4).

Le large champ d’application du traitement mathématique des données permet un lissage
“’LOESS”’ de ces données qui fait clairement apparaitre que la teneur en Zr (élément constitutif

de base) joue un réle particulier :

*) I’aptitude a la vitrification augmente progressivement, atteint un pic (correspondant a
RVDFM® = 1,053;  pVMCs = 1,023) si Zr = 46,75 % puis décroit selon la méme allure
(Figure. 1V.8) ;

**) la tempeérature de transition vitreuse Tg diminue puis augmente progressivement

jusqu’a 676,7K puis décroit de nouveau (Figure 1V.8) :

L’existence de ce pic a été déja mis en évidence par C.C Wang [94], Deb N.S.K [95] et
confirmé récemment par J. Zhao [96]. Il est caractéristique des alliages a base de Zr mais
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n’existe presque pas pour les verres métalliques avec un autre métal de base (ce point nécessite

une étude plus approfondie).

Ta ; Zr (Lowess smoothing); Tg = 553.94 = 1. 707Zr

630
670 | T =
660

650 [ e

Ty

540 | o~
B30 b e

620 |
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40 42 a4 46 43 50 52 54 56 58 60 62 64 (=17
Zr

Tg = 427,27 +7,02*2Zr - 0,053~ Zr2
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Figure 1V.8. Représentation graphique de la variation de Tg en fonction de la teneur de Zr :

a) Lissage par LOESS, b) Lissage par moindres carrés.

Tg = 568,12 + 1,44+ Zr (r = 0,8476; R2 = 0,72); (59)

Tg = 427,27 + 7,02« Zr- 0,053 * Zr2 (r = 0,8476; R2 = 0,72). (60)
Les deux équations précédentes, nous a permet d’estimer les valeurs de Tg a partir de la
fraction molaire et ou/ pourcentage massique de 1’élément majoritaire dans la composition (Zr)

avec un taux de 72%.
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Conclusion de la Partie B

v’ L’analyse statistique est une technique simple et efficace qui permet de déterminer le
type, 'intensité et la force de la relation entre une ou plusieurs variables dépendantes et
indépendantes. L’utilisation de cette technique dans le domaine de la science des matériaux a

contribué efficacement a 1’identification et a la prédiction de la GFA des alliages métalliques.

v Les valeurs du coefficient de corrélation obtenus entre RVDF MCS et |es paramétres Rc

et dmax  confirment I’efficacité et la supériorité de ce critére dans I’intervalle ATy_, parmi tous
les criteres de GFA étudies dans ce travail. Cela confirme que le nouveau critere de GFA :

(RVDF I(‘{‘_Gg) ) est I'approche la plus fiable et la plus applicable pour évaluer le GFA.

v" Les valeurs de corrélations entre dmax et la GFA sont plus faibles que celles entre Rc et
la GFA. Cela indique que dmax est un parameétre moins fiable pour évaluer la GFA des alliages

métalliques.

v' La validité du critere RVDF M& dans I’intervalle de température ATy_, par rapport a
AT, , signifie que le domaine de la stabilisation du liquide sous refroidie est situé entre
(Ty — Ty) et que les deux phénomenes (cristallisation et la croissance cristalline) se produisent

a des températures (T < T) .

v' L’analyse des corrélations statistiques obtenus entre les différentes fractions volumiques
des éléments constitutifs des alliages et le nouveau critére RVDF M montrent que la (GFA)

des alliages métalliques est directement liée a la composition de 1’alliage.
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Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

L'objectif principal de cette these est d'apporter une contribution théorique a I'étude du
phénomeéne de vitrification des verres métalliques. L’idée consiste a proposer un critere
théorique simple sans unité de mesure capable d’évaluer la tendance structurale, d’origine

thermocinétique appelée Glass- Forming Ability (GFA) ou Aptitude a la Vitrification (AV).

Il a été révelé au cours du manuscrit les points essentiels suivants :

1. L’outil d’analyse mathématique et statistique a permis :

1.1. De déterminer une synthese numérique (tels que: le mode, médiane et la
moyenne, la variance, 1’écart-type, ...... etc) et graphique (tels que : les histogrammes, les
Tables, les diagrammes, les nuages de points, les diagramme chronologiques, ............ etc)
d’un ensemble de données.

1.2. De donner les valeurs du coefficient de corrélation «r» et de détermination
« R?», qui sont souvent utilisées pour déterminer le type et la force de la relation entre les
variables ou grandeurs , ainsi que 1’évaluation et la prédiction de la (GFA).

1.3. D’identifier la nature positive ou négative de I’influence des éléments

constitutifs d’un alliage sur sa (GFA).

2. Les criteres proposés auparavant (phénoménologiques par Inoue), ne sont pas
universels et sont d’usage limités car ils sont basés sur les paramétres d'une seule catégorie et
non sur les parameétres des autres catégories.

3. Le phénomeéne de germination et de croissance cristalline sont deux phénoménes
opposés liés a la stabilité du liquide sous-refroidi et se sont d’une importance capitale pour la

formation du verre.

4. La force motrice de cristallisation (CDF) est l'inverse de la force motrice de
vitrification (VDF), ce qui signifie que leurs formules mathématiques sont opposées et peuvent

etre exprimées par la relation adimensionnelle suivante :

VDFMGs o« ——
CDF
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Conclusion générale

5. L’analyse statistique permet de statuer que I’expression de Ji et Pan est la plus

appropriée pour le calcul de la valeur de AG sur la région du liquide surfondu.

6. Le critére de force motrice de vitrification proposé rassemble : ((02) paramétres
de la catégorie thermique, (01) parameétre de la catégorie thermodynamique et (01) parameétre
de la catégorie physique). Cela signifie qu’il est soumis aux recommandations de
C. Chattopadhyay qui stipule que le critere de GFA choisi doit étre représenté par des

paramétres de plusieurs catégories et ne saurait restreint a une seule catégorie.

7. Puisque le crittre RVDFM®S peut étre calculé simplement & partir des données

sur la température caractéristiques (Tj, Tg, Ty) de 1alliage et la différence de 1’énergie libre de

Gibbs entre le liquide et le cristal (AG,_.) , il est donc simple, efficace et predictif.

vppos o« = R~ Tg)
CDF AG_.
8. L'analyse statistique des résultats des différentes corrélations obtenues avec le

nouveau critére RVDFMCS et les paramétres critiques R et dmax dans l'intervalle de température
(T, — Ty ) , montre bien que notre critere affiche sa proximité sinon sa supériorite et son
efficacité comparativement aux autres critéeres de (GFA) que nous avons abordés dans notre
étude. Ainsi, RVDFMC®S a montré son exactitude puisqu’il est reproduit, a 1’identique des

résultats de travaux d’autres chercheurs, I’influence de la composition chimique.

Q. Le critere RVDFMCS proposé est un outil efficace et valable pour prédire et

évaluer ’aptitude a la vitrification (GFA).

10. L’analyse statistique permet de classer les différents éléments constitutifs d’un
verres métalliques en éléments a influence positive ou négative sur I’aptitude a la vitrification

tels qu’exprimé par les critéres RVDFMCS gt p\yMCS,
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Perspectives

PERSPECTIVES

Les résultats des travaux présentés dans cette thése permettent d’envisager la poursuite de
recherches pour :
1. Trouver une formule analytique de I’énergie libre de Gibbs adaptée au verres

métalliques et qui fonctionne sur le long de la région du liquide sous- refroidi AG = f (T;, Ty)

2. Généraliser I’application du critére RVDFMCS et lui donner plus de portée en élargissant
son application pour d’autres types de verres tels que : les verres d’oxydes et les verres

organiques.

3. Puisque les deux grandeurs (R et Cp) ont la méme unité de mesure (J /mole. K), dans la
perspective de remplacer la constante des gaz parfait (R) par la capacité calorifique la formule
de RVDFMC®s gardera toujours la nature adimensionnelle (sans unité de mesure) et deviendra

véritablement une caractéristique des verres métalliques.

4. Etudier la variation de la composition chimique sur la variation de le Tg et RVDFMCS
(PVMC®) en considérant d’autres familles d’alliages (que celle a base de Zr présentement

étudie).

5. Collecter I’ensemble des données techniques nécessaires a la mise au point d’un

progiciel, d’une application qui résumera les résultats de cette thése calculer I’aptitude a la
vitrification (CDF, RVDF, pV, Y, Trg, Alpha, Beta, etc.) de n’importe quelle formulation

d’alliage métallique (en plus de proposer toute la recherche bibliographique concernant les

VM, GFA, I’analyse mathématiques non-dimensionnelle).
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Annexes

Annexe 1 : Calculs et résultats de corrélations du criteres RVDFMES dans I’intervalle (I — g) et (x — g) en comparaison avec les critéres cinétiques et thermodynamiques

[5-9,32-41,97-101]

Alliages ATy  AG R,  dua m Y Y  |RVDF,_,| |RVDF |
(K)  (/mol)  (K/s)  (mm)  [4041] [4041]  [4041]

LassAlzs Nizo Cuio 467.4  547.2 835 367.6  79.8  -3240.6 5 5 35 -61.4  -0.99 0.944 0.205
LassAlzs Nis Cuis 459.1 520 878.1 419 609 | -3221.6 359 / 42 / / 1.082 0.157
LassAlzs NiisCus 473.6 5412 899.6 426 676  -3337.4 345 / 37 / / 1.062 0.169
LassAlzs NisCos 4652 = 5418 8225 3573 76.6 | -3183.0 1838 9 37 -47.1 | -0.98 0.934 0.200
Zres Al 75 Cu 17.5 Nio 656.5 735.6 1167.6 511.1 79.1  -4875.9 1.5 16 35 -81.6 -0.99 0.872 0.135
Zrssrs Ti s2s Cuzs Niwo | 622 727 1185 563 105 -4445.5 28 25 42 353  -0.98 1.054 0.197
Bezrs

Zras Tiuz Cuio Nizo Be 25 625 739 1206 581 114 -44875 125 10 39 -33.7  -0.98 1.077 0.211
Mges CuzsY1o 424.5 484 1251 = 826.5 59.5 | -2694.9 50 7 50 / / 2.552 0.184
Pdao Cuso Nizo P2o 586 678 836 250 92 -2581.4 40 40 52 -228.6 -0.99 0.806 0.297
Pdao Niao P2o 580 671 991 411 91 -3270.8 = 0.167 7 50 -71.8 | -0.99 1.045 0.231

Correlations (RVDF Cinetique- thermodynamigque)
Marked correlations are significant at p < 05000
N=7 (Casewise deletion of missing data)

Variable m ] Gamma © Gamma * RWVDF (x-g) RVDF (l-g)
R, (K/s) []_453[]88! -0_.352425 0292253 0.629701 -0.325918
d max (MmM) 0.565937 -0.551377 -0.0994 33 0.518989 -0.517899
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Annexes

Annexe 2 : corrélations linéaires des valeurs de (AG) calculés selon les formules analytiques et les paramétres critiques ( R¢ ,dmax) dans les différents

intervalles thermiques :

a) pour I’intervalle (340K < AT,,,_; < 450 K)

b) pour I’intervalle (200K < AT,,_, < 320 K)

AG = f (Rc)

Rc (K/s)

~s_ Trunbull(R? = 0,44)
~s_ Hoffman(R? = 0,33)
~_ T &S(R? = 0,49)

~s._ Lad-1(R? = 0,30)
~a_ Lad-2(R? = 0,29)

30 “wm_Singh & holz(R? = 0,42)

~_Ji & Pan(R? = 0,35)

AG =f(Rc)

“~e_ Trunbull(R ? =0,77)
w_ Hoffman(R ? =0,79)
«_ T&S(R?=0,68)

1 + Lad-1(R?=0,78)

2
-15 o 15 30 45 60 75 00 ~=. Lad-2(R * =0,77)
= Ji & Pan(R ? =0,80)
R. (K/s) ~e__ Singh & holz(R ? =0,78)

C) pour I'intervalle AT,,_,

d) pour I'intervalle ATy,_g

AG = f (Rc)

. TurnbullR? = (0,63)
. Hoffman R? = (0,64)

G T&S R? = (0,62)
. Lad-1 R? = (0,64)

Rc (K/s)

= Lad-2 R? = (0,64)

40 ~, _singh & holz R? = (0,63)

NG Ji & Pan R? = (0,64)

AG = f (Rc)

S Trunbull R? = (0,54)

~w_ Hoffman R’ = (0,62)
~LUT&SR?=(0,45)

~_ Lad-1 R? = (0,61)

~_ Lad-2 R? = (0,62)

25 ~._Singh & holz R? = (0,56)
S Ji & Pan R? = (0,61)
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Annexe 3 : Correlations de type

refroidissment critiques R¢

lineaires entre les critéres thermiques et la vitesse de

20

10

R, (Kis)

R. = - 46,5+ 67,65* RVDF R.=114,88 - 171,07 * T,
50
40
- 30 —
R4 )
3 4
o, o
10
0
04 06 08 10 12 14 16
RVDF"®* ) Trg
R.=149,95-327,76 * R.=110,02 - 145,4T* «
60
40
i 30
r

R.= (Kis)

R (K/s)

0.30 035 0.40 045 050
}. o
R.=94,37-109,65* m R = 943710065+ 5
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Annexe 4 : Correlations de type lineaires entre les criteres thermiques et le diametre critique dma

Amax (Mm)

rrax = 154,26 166,56 * RVDF .
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