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Ce qui importe, ce n’est pas d’arriver, mais d’aller vers.

La vérité de demain se nourrit de l’erreur d’hier.
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iv



Table des matières

1 Introduction et objectifs 1

I Concepts de base 5

2 Imagerie synchrotron 7

2.1 L’ESRF et ID19 . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 7

2.1.1 Le rayonnement synchrotron . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 7

2.1.2 L’ESRF . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 10

2.1.3 ID19 : Imaging Beamline . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 14

2.2 Radiographie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16

2.2.1 Contraste d’absorption . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16

2.2.2 Contraste de phase . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 24

2.2.3 Bilan . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 27

2.3 Diffraction RX (Topographie) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 28
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3.2.4 Analyse linéaire de stabilité . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 47

3.2.5 Sélection de la microstructure en fonction des paramètres de so-
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MERCI à tous les copains de Grenoble : skieurs, nageurs, jongleurs, randonneurs, grim-

peurs, cyclistes et monocyclistes, tennis players, lakebikejumpers, coffee drinkers. . . et
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Chapitre 1

Introduction et objectifs

L’élaboration des matériaux de structure à base d’alliages métalliques ayant des pro-

priétés spécifiques fait appel à des procédés de solidification mâıtrisés. En effet, les

propriétés des matériaux élaborés dépendent fortement des microstructures de solidifica-

tion. Depuis plus d’un demi-siècle, ces microstructures font l’objet d’études scientifiques.

Les besoins nouveaux et croissants des industriels alimentent sans cesse la recherche.

Afin de mieux contrôler les microstructures de solidification et donc les propriétés des

matériaux élaborés, il est nécessaire de comprendre les phénomènes/mécanismes fonda-

mentaux intervenant dans le processus de solidification.

Dans le cadre de l’étude de la solidification d’alliages métalliques - systèmes opaques -

une des difficultés majeures est la visualisation in situ et en temps réel de l’interface

solide-liquide.

Les techniques de trempe, décantation ou de démarcation de l’interface par marquage

Peltier [1] suivies d’un traitement métallographique mécanique ou chimique sont des

procédures classiques pour l’analyse des systèmes métalliques, mais elles ne per-

mettent d’obtenir qu’une image figée de la microstructure de solidification. De plus,

ces techniques postmortem doivent prendre en compte des phénomènes postérieurs à

la croissance tels que le mûrissement des structures à l’état solide, ce qui rend les in-

terprétations encore plus difficiles.

L’utilisation d’alliages organiques transparents à la lumière visible a permis de

vérifier les théories de croissance avec succès [2]. Cependant, l’analogie n’est pas par-

faite en raison de la différence de propriétés physiques entre ces deux types d’alliages

(en particulier la faible conductivité thermique des alliages organiques).

1



2 CHAPITRE 1. INTRODUCTION ET OBJECTIFS

La volonté de la communauté scientifique d’étudier la dynamique des instabilités mor-

phologiques a conduit à la fin du siècle dernier au développement de méthodes d’obser-

vation in situ des alliages métalliques à l’aide du rayonnement synchrotron.

Plusieurs équipes participent à cette recherche : certaines à l’ESRF [3, 4, 5, 6, 7, 8],

d’autres à APS [9] ou bien à Spring8 [10], l’ESRF (European Synchrotron Radiation

Facility, France), APS (Advanced Photon Source, Etats Unis) et Spring8 (Japon) étant

actuellement les trois plus puissantes sources synchrotron au monde pour la gamme des

rayons X durs.

Toutes ces équipes utilisent la radiographie X pour observer in situ et en temps réel la

croissance d’alliages métalliques. Notre équipe est la seule à combiner deux techniques

d’imagerie X - la radiographie X et la topographie X (ou diffraction des rayons

X, technique utilisée seule antérieurement [11, 12, 13, 14, 15, 16]) - pour l’observation

pendant la croissance.

L’objectif de cette thèse est d’exploiter l’observation in situ et en temps réel de la

croissance des alliages métalliques par imagerie synchrotron combinée (radiographie

X + topographie X). En effet, la combinaison des deux techniques d’imagerie permet

d’obtenir des informations complémentaires in situ et en temps réel pour la même mi-

crostructure de solidification.

Les résultats obtenus ne sont pas seulement qualitatifs mais aussi quantitatifs. Ils

démontrent le fort potentiel offert par la combinaison de ces deux techniques pour l’ob-

servation et l’étude des phénomènes dynamiques intervenant lors du processus de

solidification.

Ce mémoire de thèse est divisé en trois parties.

La première partie rassemble trois chapitres rappelant les concepts de base des différents

domaines abordés dans le cadre des travaux de thèse, nécessaires à la compréhension

des résultats.

Cette partie commence par un chapitre (chapitre 2) consacré aux caractéristiques du

rayonnement synchrotron et aux techniques d’imagerie X synchrotron utilisées.

Après une brève présentation de l’ESRF et de la ligne de lumière ID19, où les expériences

ont été réalisées, les principes de base des deux techniques d’imagerie X utilisées (ra-

diographie et topographie) et l’interprétation de leurs contrastes seront expliqués. Une

première section sera consacrée à la radiographie : on y distinguera contraste d’ab-
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sorption et contraste de phase. Une seconde section sera consacrée à la topographie

(technique d’imagerie basée sur la diffraction des RX). Après un bref rappel sur les

théories cinématique et dynamique de la diffraction, les mécanismes de formation des

contrastes seront détaillés.

Dans le chapitre 3, les principes généraux de la solidification dirigée de type Bridgman

et de l’instabilité morphologique de l’interface solide-liquide lors de la solidification

seront présentés. Les différentes origines de la convection dans la phase liquide, ainsi

que l’influence de la convection sur les microstructures de solidification seront évoquées.

Enfin, il sera question de l’anisotropie du matériau et de son rôle dans la compréhension

des phénomènes étudiés.

La deuxième partie rassemble deux chapitres concernant les techniques et les méthodes

utilisées.

Le chapitre 4 est consacré à la description de la préparation des échantillons et du dis-

positif expérimental de solidification dirigée.

Le chapitre 5 est dédié à la partie imagerie du dispositif expérimental. On y décrira les

deux modes d’observation : le mode d’observation simple par radiographie X et le mode

d’observation combinée - alliant radiographie X et topographie X.

La troisième partie rassemble quatre chapitres, dans lesquels sont présentés et discutés

les résultats.

Le chapitre 6 est consacré au processus de TGZM (Temperature Gradient Zone Melting)

dont les effets sur la formation et sur l’évolution (mûrissement) de la microstructure de

solidification sont majeurs.

Le chapitre 7 présente une étude quantitative de l’évolution de la composition d’un

alliage métallique au cours du processus de solidification à partir d’images obtenues en

radiographie X.

Le chapitre 8 est consacré à une étude morphologique tridimensionnelle des dendrites

qui, lorsqu’elles sont complétement entourées de liquide, présentent une haute qualité

cristalline. On verra plus précisément comment - à partir d’images 2D obtenues en to-

pographie X - il est possible de reconstruire une représentation 3D de la microstructure
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de solidification (avant son mûrissement), en utilisant des résultats de la théorie dyna-

mique de la diffraction. Les formes obtenues seront ensuite comparées à celles prédites

par la théorie.

Le chapitre 9 est consacré à l’étude combinée (radiographie et topographie) de phénomènes

mécaniques - réversibles (rotation) ou irréversibles (fléchissement) - observés pendant

la croissance. On analysera également l’apparition de distorsions au sein de la micro-

structure de solidification lors de la solidification de la phase eutectique.

Les perspectives de travail seront énoncées dans le chapitre 10 ”Conclusion et Perspec-

tives”.



Première partie

Concepts de base

5





Chapitre 2

Techniques d’imagerie et

d’analyse en rayonnement

synchrotron

2.1 L’ESRF : Une source synchrotron de troisième génération

2.1.1 Le rayonnement synchrotron

Le rayonnement synchrotron est un rayonnement électromagnétique émis par des parti-

cules relativistes chargées lorsqu’elles sont soumises à une accélération. Ce rayonnement

est généré quand la trajectoire des particules chargées est courbée (Fig. 2.1), par un

champ magnétique.

Les particules relativistes chargées (habituellement des électrons ou des positrons) émet-

tent le rayonnement à l’intérieur d’un cône étroit d’angle d’ouverture θ :

θ ≈
1

γ
=

mc2

E
(2.1)

avec m la masse de la particule chargée et c la vitesse de la lumière. Pour des électrons

(ou des positrons) : γ = 1957 · E [GeV ].

A l’ESRF, γ vaut 11740 (l’énergie des électrons dans l’anneau de stockage est de 6

GeV), d’où une ouverture angulaire typique d’environ 100 µrad soit 20”. L’étroitesse

de ce cône explique la très grande densité de photons émis par une source synchrotron

dans une direction donnée.

7



8 CHAPITRE 2. IMAGERIE SYNCHROTRON

Fig. 2.1 – Rayonnement émis par des électrons animés d’un mouvement circulaire uni-

forme dans les cas a) non relativiste et b) relativiste

Trois générations de sources de rayonnement synchrotron se sont succédées, chacune

étant plus brillante que la précédente (Fig. 2.2). La brillance correspond au flux spec-

tral par angle solide et par surface pour 0.1% de la gamme de longueurs d’onde. Elle

s’exprime en photons/s/mm2/mrad2/0.1% largeur de bande spectrale.

Les sources de première génération étaient utilisées pour l’étude des collisions de parti-

cules. Les sources de deuxième génération ont été les premières dédiées à la production

du rayonnement synchrotron. Ces sources ont été spécialement conçues à partir d’ai-

mants de courbure permettant de produire un faisceau électronique de faible émittance

(émittance = taille du faisceau x divergence). La brillance a atteint alors des valeurs de

l’ordre de 1015. Les sources de troisième génération ont apporté un grand changement

quant aux systèmes employés, avec l’introduction dans l’anneau de stockage d’un grand

nombre d’éléments d’insertion (Insertion Device ID) appelés wigglers et onduleurs. La

brillance a été encore considérablement accrue, jusqu’à des valeurs de l’ordre de 1019

(photons/s/mm2/mrad2/0.1% largeur de bande spectrale).

De nos jours, le rayonnement synchrotron est un outil essentiel pour l’étude le la matière

condensée au sens large, allant de la science des matériaux à la biologie en passant par

l’environnement et les fossiles.
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Fig. 2.2 – Evolution de la brillance (en photons/s/mm2/mrad2/0.1%) des sources syn-

chrotrons au fil des trois générations.



10 CHAPITRE 2. IMAGERIE SYNCHROTRON

Les principaux avantages d’une source de rayonnement synchrotron pour l’imagerie et

la diffraction sont les suivants :

– Un flux de photons très élevé, et donc également une brillance spectrale (définie

comme le nombre de photons émis par unité de surface, de temps, d’angle solide

et par 0,1% de largeur de bande spectrale) très élevée, permettant une réduction

considérable des temps d’exposition pendant les expériences.

– Un spectre continu, qui permet de travailler en faisceau polychromatique (faisceau

blanc) ou de sélectionner une énergie (longueur d’onde) donnée avec un monochro-

mateur.

– Une faible ouverture angulaire de faisceau permettant de positionner l’échantillon

à une grande distance de la source, tout en gardant une forte intensité du rayon-

nement incident.

– Une polarisation linéaire du faisceau dans le plan de l’orbite. Il est possible d’uti-

liser la polarisation afin d’obtenir une sensibilité différente aux déformations (par

exemple en faisant varier la longueur de pénétration en géométrie de Bragg).

– Une structure temporelle pulsée du faisceau (flashes très courts d’environ 100 ps

séparés par des intervalles de 3 ns), qui peut être exploitée pour des expériences

de stroboscopie.

2.1.2 L’ESRF

L’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF) est la première source synchrotron

de troisième génération dans le domaine des rayons X durs (10-120 keV). A l’ESRF, le

rayonnement synchrotron est émis par un faisceau d’électrons (Fig. 2.3).

Les électrons sont produits par un canon à électrons, puis accélérés dans un accélérateur

linéaire (LINAC = LINear ACcelerator) jusqu’à une énergie de 200 Mev. Il sont ensuite

injectés dans un accélérateur circulaire, le synchrotron (300 m de circonférence), qui

les amène à une énergie finale de 6 GeV. Ils sont alors transférés dans l’anneau de

stockage (844 m de circonférence), où ils circulent à énergie constante pendant des

heures. L’anneau de stockage est constitué d’une alternance de parties courbées en

arc de cercle (les aimants de courbure) et de sections droites. L’énergie perdue par

rayonnement par les électrons au cours de leur révolution est restituée par des cavités

radiofréquences. Les électrons sont regroupés en paquets (bunch). Il existe plusieurs

modes de fonctionnement de la machine (Table : 2.1). En fonction du mode choisi, le

rayonnement émis est pulsé avec des fréquences différentes.
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Fig. 2.3 – Représentation schématique de l’ESRF

Mode Intensité Durée de vie

uniforme 200 mA 60 h

2 * 1/3 200 mA 55 h

7/8 + 1 200 mA 55 h

24 * 8 + 1 200 mA 40 h

16 bunch 90 mA 10 h

4 * 10 40 mA 6 h

Tab. 2.1 – Modes de fonctionnement de la machine
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Dans le cadre de nos expériences (imagerie X), une forte intensité (200 mA) est appréciée.

Il nous est tout de même arrivé de travailler avec des modes moins intenses (16 bunch

par exemple).

L’anneau où circulent les électrons est sous vide (10−9 - 10−10 mbar). La durée de vie du

faisceau dépend de la qualité du vide et du type de remplissage (Tab. 2.1). La trajectoire

des électrons est contrôlée par différents aimants :

– Les aimants de courbures, répartis tout le long de la circonférence, forcent le

faisceau d’électrons à suivre une trajectoire ”circulaire”. A chaque passage dans

un aimant de courbure, les électrons émettent du rayonnement synchrotron qui

peut être utilisé sur une ligne de lumière.

– Les aimants de focalisation (quadrupôles et sextupôles) servent à confiner les

électrons dans un faisceau de diamètre minimal.

– Les éléments d’insertion, wigglers et onduleurs, situés sur les sections droites

entre deux aimants de courbure, sont constitués d’une série d’aimants à polarités

alternées. Grace à ces éléments, on obtient un rayonnement synchrotron bien plus

intense qu’avec les aimants de courbure. En effet, ils forcent les électrons à suivre

une trajectoire oscillante dans le plan de l’orbite (Fig. 2.4), de sorte que le flux

produit le long de l’axe de la trajectoire est au moins 2N fois plus intense, N étant

le nombre de périodes de la trajectoire. Un paramètre important pour ce type de

source est l’angle de déflexion maximale α (Fig. : 2.4).

1. Si α est bien supérieur à l’angle d’émission naturelle 1/γ, on peut négliger

les effets d’interférence du rayonnement émis par les différentes périodes. La

structure se comporte comme un ensemble incohérent d’aimants de cour-

bure. Le spectre d’émission est continu. Dans ce cas, le dispositif est appelé

wiggler.

2. Si α est du même ordre de grandeur (ou plus petit) que 1/γ, les effets d’in-

terférence sont importants et génèrent un spectre de raies. Dans ce cas, le

dispositif est appelé onduleur. Pour certaines longueurs d’ondes, la brillance

est renforcée d’un facteur 103 par rapport à celle obtenue avec un wiggler.

Les aimants des élément d’insertion sont montés sur deux mâchoires. En faisant

varier la distance (gap) entre les deux mâchoires, on peut modifier le domaine

spectral du rayonnement émis pour les wigglers ou modifier les longueurs d’onde

d’émission préférentielle pour les onduleurs.



2.1. L’ESRF ET ID19 13

Fig. 2.4 – Les régimes onduleur et wiggler

Le rayonnement synchrotron ESRF est extrait sur 40 lignes de lumière, placées tan-

gentiellement à la trajectoire du faisceau d’électrons. Chaque ligne de lumière est

composée (Fig. 2.5) :

– d’une cabine optique qui dispose de systèmes optiques permettant de modifier

les caractéristiques du faisceau

– d’une cabine expérimentale où se trouvent les dispositifs expérimentaux, les

détecteurs et des systèmes mécaniques de précision permettant le positionnement

et l’orientation de l’échantillon.

– d’une salle de contrôle qui contient les systèmes d’acquisition des données et de

commande des appareils placés dans les autres cabines.

Fig. 2.5 – Schéma des cabines composant une ligne de lumière
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2.1.3 ID19 : Imaging Beamline

Toutes les expériences exposées dans ce travail de thèse ont été réalisées sur la ligne ID19

de l’ESRF. La ligne de lumière ID19, dédiée à l’imagerie par rayons X, est caractérisée

par une très longue distance source - échantillon (L = 145m). La grande distance source-

échantillon associée à la faible taille de la source (Σ) nous assure une divergence efficace

ou taille angulaire du faisceau (Ωe) vue par un point de l’échantillon bien inférieure à

1/γ.

Ωe =
Σ

L
(2.2)

Une haute brillance de la source implique une haute résolution spatiale et une grande

longueur de cohérence transversale Lc du faisceau de rayons X émis.

Lc =
λ

2Ωe
(2.3)

Pour l’ensemble des expériences réalisées sur ID19, nous avons presque toujours utilisé

comme source un wiggler avec un gap de 60 mm. Le gap détermine le champ magnétique

B dans le wiggler. Un gap de 60 mm correspond à un champ magnétique B ≈ 0.57 T,

et permet de travailler dans la gamme d’énergie E=13-24 keV (gamme d’énergie utilisée

pour mes travaux de thèse).

La taille maximum du faisceau au niveau de l’échantillon est (en faisceau blanc) : 45 mm

(largeur) x 15 mm (hauteur). La ligne ID19 dispose également de deux autres sources,

de type onduleur, que nous avons utilisées occasionnelement. Les tableaux 2.2, 2.3, 2.4

et 2.5 résument les principales caractéristiques de la source à l’ESRF et du faisceau sur

les lignes ID19, et BM05 pour comparaison.

Les techniques d’imagerie disponibles sur la ligne ID19 sont la radiographie (en absorp-

tion et/ou contraste de phase), la topographie (imagerie en diffraction de Bragg), la to-

mographie et les combinaisons de ces techniques : l’holo-topographie, l’holo-tomographie,

la topo-tomographie... Dans la section suivante, nous nous limiterons à la description

des techniques d’imagerie X que nous avons utilisées au cours nos expériences c’est à

dire la radiographie X et la topographie X.

Dans le cadre de ma thèse, nous avons utilisé deux techniques d’imagerie X - la ra-

diographie X et la topographie X - pour l’observation in situ pendant la solidification

dirigée des alliages.
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ESRF

Energie des électrons 6 GeV

Intensité du courant jusqu’à 200 mA

Circonférence de l’anneau de stockage 844 m

Ouverture angulaire du faisceau 8.9.10−5rad × 7.10−13rad

Emittance 7.10−12rad × 7.10−13rad

Tab. 2.2 – Principales caractéristiques de la source à l’ESRF

ID19

Domaine spectral 8 - 120 keV (wiggler)

6 - 40 keV (onduleur)

Distance source - échantillon 145 m

Taille maximale du faisceau à 145 m 45 mm × 15 mm (wiggler)

26 mm × 3 mm (onduleur)

Tab. 2.3 – Principales caractéristiques de la ligne de lumière ID19

BM05

Domaine spectral 6 - 60 kev (Bending Magnet)

Distance source - échantillon 28 m, 40 m ou 55 m

Taille maximale du faisceau à 50 m 165 mm × 7 mm (WB)

120 mm × 6 mm (MB)

Tab. 2.4 – Principales caractéristiques de la ligne de lumière BM05

L 145 m

Σh 120 µm

Σv 30 µm

Ωe,h 8 ×10−7

Ωe,v 2 ×10−7

1/γ ≈ 10−4

Lc,h ≈ 60 µm (pour λ = 1Å - E ≈ 12.4 keV)

Lc,v ≈ 242 µm (pour λ = 1Å - E ≈ 12.4 keV)

Tab. 2.5 – Divergence efficace du faisceau et longueurs de cohérence transverse à ID19.

(h : horizontal, v : vertical)
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2.2 Radiographie

Pour cette technique (Fig. 2.6), l’échantillon est illuminé par un faisceau monochro-

matique de rayons X. Un détecteur plan (film ou caméra CCD) est placé à une dis-

tance Dradio de l’échantillon, typiquement comprise entre 1 cm et quelques mètres. Le

détecteur collecte en chaque point de sa surface l’intensité transmise après traversée

del’échantillon.

Les propriétés optiques des matériaux sont caractérisées par l’indice de réfraction n

défini par la relation (voir par exemple [17]) :

n = 1 − δ + iβ (2.4)

où la partie réelle (1-δ) décrit les propriétés de réfraction et la partie imaginaire β est

l’indice d’absorption du matériau. Dans le cas d’un corps monoatomique et homogène

le coefficient δ est donné par la relation :

δ =
λ2r0

2π
ρa(Z + f ′) (2.5)

avec λ la longueur d’onde du faisceau incident, r0 le rayon classique de l’électron, ρa la

densité atomique du matériau, Z le numéro atomique et f’ la partie réelle du facteur de

diffusion atomique.

β est directement associé au coefficient linéaire d’absorption µ par la relation :

β = λ
µ

4π
(2.6)

Les variations d’intensités observées sont liées aux contributions respectives des deux

parties de l’indice de réfraction. On distingue ainsi deux types de contrastes : le contraste

d’absorption et le contraste de phase.

2.2.1 Contraste d’absorption

L’interaction rayons X / matière met en jeu des processus inélastiques (perte d’énergie

du rayonnement incident ou bien absorption totale). On distingue trois types d’inter-

action rayons X / matière : l’effet photoélectrique, la diffusion Compton et la création

de paires. Pour la gamme d’énergies utilisées au cours de mes travaux de thèse (E =

10-30 keV), l’effet photoélectrique est prédominant pour l’absorption des rayons X par

la matière.
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Fig. 2.6 – Principe de la radiographie X par absorption et/ou contraste de phase (I0 :

intensité incidente, It : intensité transmise, Dradio : distance échantillon - détecteur).

Dès leur découverte, les rayons X ont permis de réaliser les premières radiographies

en absorption. En effet, les différents éléments/phases constituant l’objet traversé par

les rayons X sont plus ou moins denses et par conséquent absorbent plus ou moins les

rayons X. On parle alors de contraste d’absorption.

L’intensité It du rayonnement transmis est proportionnelle à l’intensité I0 du rayonne-

ment incident. Elle décrôıt exponentiellement en fonction de l’épaisseur x de matière

traversée et du coefficient d’absorption linéaire µ (qui a la dimension inverse d’une lon-

gueur). Pour une énergie donnée, le coefficient µ dépend de la température T et de la

composition C.

It = I0 exp (−µ(T, C) · x) (2.7)

ou encore

It = I0 exp (−µ′ · ρ(T, C) · x) (2.8)

avec ρ(T ) la densité volumique et µ′ le coefficient d’absorption massique. Il a été observé

que la valeur du coefficient d’absorption massique µ′ est - en première approximation

- indépendante de l’état physique du matériau (solide ou liquide) et de la température

[18].

µ′ =
µ(T, C)

ρ(T, C)
= µ′(C) (2.9)
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De plus, dans le cas d’échantillons composés de plusieurs éléments J (cas des alliages

métalliques) le coefficient d’absorption massique µ′ du composé peut s’écrire comme une

combinaison linéaire des coefficients d’absorption massiques µ′

J des différents éléments

pondérés par leurs concentrations cJ (en fraction massique) [19] :

µ′ =
∑

µ′

JcJ = µ′

AcA + µ′

BcB + ... + µ′

JcJ (2.10)

ou encore

µ

ρ
=

∑ µ

ρ J

cJ =
µ

ρ A

cA +
µ

ρ B

cB + ... +
µ

ρ J

cJ (2.11)

D’un point de vue pratique l’intensité transmise dépend :

– de l’épaisseur x de l’échantillon

– de la composition de l’échantillon à travers µ′ et ρ.

– de la température à travers le coefficient ρ. Les valeurs des densités utilisées pour

les phases solide ρS(T ) et liquide ρL(T ) sont récapitulées dans le Tab. 2.6. Pour

simplifier, les calculs sont effectués pour une température de 660oC (température

de fusion de l’Al).

Element ρS(kgm−3) ρL(kgm−3) ρS(kgm−3)

à Tamb à 660oC à 660oC

Al 2700 2375 2581

Ni 8800 7180 -

Si 2330 2570 -

Cu 8960 8278 -

Tab. 2.6 – Densité de la phase solide ρS et de phase liquide ρL pour différents éléments

à Tamb et à T = 660oC.

Contraste et Transmission

Pour obtenir une radiographie de bonne qualité, il faut que le contraste entre les

différents constituants de l’échantillon soit le plus grand possible. Les alliages Al-Ni

(ZAl = 13 et ZNi = 28) et Al-Cu (ZAl = 13 et ZCu = 29) sont de bons candidats

pour la radiographie d’absorption. Lors de la solidification de ces alliages, le contraste
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provient de la différence d’absorption entre la phase solide, principalement constituée

d’Al et la phase liquide riche en soluté (respectivement Ni ou Cu).

La qualité de l’image dépend aussi de la quantité de photons transmis : plus on collecte

de photons sur le détecteur, meilleur est le rapport signal sur bruit. Augmenter l’énergie

permet d’augmenter la transmission T mais au dépens du contraste.

Pour chaque alliage, nous avons réalisé une étude empirique afin de déterminer l’énergie

de travail optimale. Le choix de l’énergie résulte d’un compromis entre transmission et

contraste pour un temps d’exposition donné.

En première approximation, cette énergie peut être déterminée en traçant, pour chaque

alliage, en fonction de l’énergie du rayonnement X :

– la courbe de transmission T = It/I0 (rapport intensité transmise sur intensité

incidente),

– la courbe de contraste C = ∆T/T entre la phase solidifiée et le liquide environnant

(ou bain fondu).

Les courbes obtenues pour les alliages Al-Ni, Al-Si et Al-Cu sont présentées dans cette

section (Fig. 2.7, Fig. 2.8 et Fig. 2.9).

Les énergies finalement retenues pour ces trois systèmes sont récapitulées en Tab. 2.7,

Tab. 2.8 et Tab. 2.9.

Dans le cas de l’alliage Al-Si, pour remédier au faible contraste d’absorption (ZAl = 13

et ZSi = 14), nous préfèrons travailler avec un coefficient de transmission relativement

élevé, qui permet au moins de maximiser le rapport signal/bruit. L’énergie optimale

pour l’alliage Al-Si a été déterminée expérimentalement : E ≈ 17.5 keV (T ≈ 0.8). En

théorie, à cette énergie, le contraste serait de l’ordre de 1% pour la composition initiale

Al-7.0wt%Si (C0). Le contraste minimum détectable en radiographie d’absorption est

de l’ordre de 1%.
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Fig. 2.7 – (+) Courbe de transmission pour un alliage Al-Ni - phase liquide à T = 660oC.

(×) Courbe de contraste entre une phase solide d’Al pur et une phase liquide Al-Ni à

T = 660oC pour une épaisseur de 200 µm. (a) C = C0 = Al − 3.5wt%Ni et (b)

C = CE = Al − 5.7wt%Ni.



2.2. RADIOGRAPHIE 21

a)

 0

 0.2

 0.4

 0.6

 0.8

 1

 6  8  10  12  14  16  18  20  22  24
 0

 0.1

 0.2

 0.3

 0.4

 0.5

T
ra

ns
m

is
si

on

C
on

tr
as

te

Energie (keV)

Al-AlSi7.0

Transmission
Contraste

b)

 0

 0.2

 0.4

 0.6

 0.8

 1

 6  8  10  12  14  16  18  20  22  24
 0

 0.1

 0.2

 0.3

 0.4

 0.5

T
ra

ns
m

is
si

on

C
on

tr
as

te

Energie (keV)

Al-AlSi12.6

Transmission
Contraste

Fig. 2.8 – (+) Courbe de transmission pour un alliage Al-Si - phase liquide à T = 660oC.

(×) Courbe de contraste entre une phase solide d’Al pur et une phase liquide Al-Cu

à T = 660oC pour une épaisseur de 200 µm. (a) C = C0 = Al − 7.0wt%Si et (b)

C = CE = Al − 12.6wt%Si.
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Fig. 2.9 – (+) Courbe de transmission pour un alliage Al-Cu - phase liquide à T =

660oC. (×) Courbe de contraste entre une phase solide d’Al pur et une phase liquide

Al-Cu à T = 660oC pour une épaisseur de 200 µm. (a) C = C0 = Al − 4.0wt%Cu, (b)

C = C1 = Al − 10.0wt%Cu et (c) C = C2 = Al − 20.0wt%Cu.
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Composition Transmission Contraste Energie

Al-3.5wt%Ni 0.53 0.11 13.5 keV

Al-5.7wt%Ni 0.48 0.20 13.5 keV

Tab. 2.7 – Transmission et Contraste pour un alliage Al-Ni - Composition initiale : C0 =

Al − 3.5wt%Ni, composition eutectique Ce = Al − 5.7wt%Ni - Epaisseur considérée :

200 µm. Energie de travail adoptée 13.5 keV.

Composition Transmission Contraste Energie

Al-7.0wt%Si 0.80 0.01 17.5 keV

Al-12.6wt%Si 0.80 0.01 17.5 keV

Tab. 2.8 – Transmission et Contraste pour un alliage Al-Si - Composition initiale : C0 =

Al − 7.0wt%Si, composition eutectique CE = Al − 12.6wt%Si - Epaisseur considérée :

200 µm. Energie de travail adoptée 17.5 keV.

Composition Transmission Contraste Energie

Al-4.0wt%Cu 0.73 0.07 17.5 keV

Al-10.0wt%Cu 0.63 0.20 17.5 keV

Al-20.0wt%Cu 0.48 0.39 17.5 keV

Tab. 2.9 – Transmission et Contraste pour un alliage Al-Cu - Composition initiale : C0 =

Al − 4.0wt%Cu, autres compositions C1 = Al − 10.0wt%Cu et C2 = Al − 20.0wt%Cu

- Epaisseur considérée : 200 µm. Energie de travail adoptée 17.5 keV.
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En combinant les résultats obtenus par le tracé des courbes de transmission et de

contraste, et les mesures tests effectuées en radiographie d’absorption, une énergie opti-

male de travail a finalement été déterminée, pour une épaisseur de 200 µm, pour chacun

des différents alliages étudiés au cours de mes travaux de thèse (Tab. 2.10).

Alliage Energie

Al-3.5wt%Ni 13.5 keV

Al-7.0wt%Si 17.5 keV

Al-4.0wt%Cu 17.5 keV

β − Al3Mg2 13.5 keV

Al-Pd-Mn 24.0 keV

Tab. 2.10 – Energie du faisceau monochromatique choisie pour chaque l’alliage afin

d’optimiser transmission et contraste d’absorption en radiographie

2.2.2 Contraste de phase

La cohérence transversale des faisceaux produits par les sources de troisième génération

(comme l’ESRF) permet de visualiser des objets qui modifient non pas l’amplitude

mais la phase φ du faisceau incident. Les variations de la phase de l’onde incidente

le long du chemin optique (dues à la diffraction de Fresnel [20]) génèrent des modifi-

cations d’intensité au niveau du détecteur (Fig. 2.10). On parle alors de contraste de

phase. Le contraste est produit par interférence entre les parties du front d’onde qui

ont subi différentes modulations de phase. Le contraste en un point du détecteur est

principalement déterminé par la première zone de Fresnel autour du point de l’objet

correspondant. Le rayon de cette zone est donnée par la relation :

rF =
√

λDradio (2.12)

avec Dradio la distance échantillon - détecteur (en radiographie). Suivant la valeur de

rF , on distingue quatre régimes [21] :

– Si rF ≤ Rdetect avec Rdetect la résolution spatiale du détecteur, alors on est en

régime d’absorption pure (cf paragraphe précédent). En effet, le détecteur est

très proche de l’échantillon, on ne peut pas distinguer de franges d’interférence.

– Si rF ≤ a avec a la dimension caractéristique de l’objet étudié dans une direction

perpendiculaire au faisceau, on est en régime de détection des bords. Chaque
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bord de l’objet est imagé indépendamment, mais on ne peut extraire la mesure

de la phase locale. On obtient une vue géométrique directe de l’objet traversé.

– Si rF ≥ a, on est en régime holographique. Le détecteur est situé loin de

l’échantillon et on peut observer de nombreuses franges d’interferérence. Cepen-

dant il n’est plus possible de les attribuer à un bord spécifique. L’image de l’objet

est déformée.

– Si rF ≫ a, on est en régime de Fraunhofer. Ce régime est utilisé pour obtenir

l’image d’un petit objet (a ≪ Lc avec a la taille de l’objet) à partir des interfe-

rences (speckles) dans le faisceau diffusé (références [21-32] citées dans [22]).

Fig. 2.10 – Variation spatiale de la phase à l’origine des différents régimes de détection

Le tableau 2.11 présente les valeurs du rayon de la première zone de Fresnel et de la lar-

geur de zone (blanche ou noire) calculées pour différents échantillons (en tenant compte

des conditions expérimentales : énergie du faisceau incident et distance échantillon -

détecteur). Les valeurs du rayon de la première zone de Fresnel sont comprises entre

7 et 10 µm. Elles sont sensiblement du même ordre de grandeur que la taille de pixel

(7.5 µm) dans nos images. On se trouve donc à la limite entre régime d’absorption pure

et régime de détection des bords et l’origine du contraste en radiographie peut être

double : contraste d’absorption et/ou contraste de phase au niveau des bords.

Il a été montré [17] que la distance Dopt qui donne un contraste de phase optimal pour

un objet de dimension caractéristique a est donnée par la relation :

Dopt ≈
a2

2λ
(2.13)

Cependant, il n’est pas toujours possible de travailler à cette distance Dopt. Les distances
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Alliage E λ Dradio rF1

(keV) (Å) (m) (µm)

AlNi 13.5 0.92 1.0 9.58

AlSi 17.5 0.71 1.0 8.42

AlCu 17.5 0.71 1.0 8.42

AlPdMn 24.0 0.52 1.0 7.19

Tab. 2.11 – Calcul du rayon de la première zone de Fresnel pour différents échantillons

étudiés et pour une distance échantillon - détecteur de 1 m.

échantillon - détecteur accessibles sont définies par :

– limite inférieure : l’environnement proche de l’échantillon (four, cryostat, enceinte

ultra-vide, presse...). Dans notre cas, on ne peut s’approcher à moins de 20 cm de

l’échantillon en raison de l’enceinte ultra-vide.

– limite supérieure : la longueur de la cabine expérimentale (≈ 10 m à ID19).

Dans le cadre de nos expériences, la distance échantillon - détecteur est de l’ordre du

mètre. Cette distance nous permet d’observer du contraste de phase pour des objets

de petites dimensions (dizaine de microns) ou sur les bords d’objets de plus grandes

dimensions : le contraste de phase est perceptible au niveau des interfaces entre phase

solide et phase liquide.

Alliage E λ Dopt(a=10 µm) Dopt(a=100 µm)

(keV) (Å) (m) (m)

AlNi 13.5 0.92 0.54 54.44

AlCu 17.5 0.71 0.71 70.56

AlSi 17.5 0.71 0.71 70.56

AlPdMn 24.0 0.52 0.97 96.77

Tab. 2.12 – Calcul de la distance de contraste optimal pour des microstructures de 10

et 100 µm

La radiographie en contraste de phase se révèle très précieuse pour l’étude de matériaux

présentant une faible absorption aux rayons X ou bien pour l’étude de matériaux

constitués d’éléments de densités très proches. En effet, dans la gamme d’énergies où

l’effet photoélectrique est dominant et si on se place loin des seuils d’absorption, les

valeurs de δ sont deux ordres de grandeur supérieures à celles de β : δ ∝ E−2, β ∝ E−4
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(cf § 2.2). L’amplitude des variations du front d’onde est donc bien supérieure à celle

des phénomènes d’absorption. En conséquence, la sensibilité de l’imagerie par contraste

de phase est supérieure à celle de l’imagerie par contraste d’absorption.

Le déphasage ∆φ introduit par un objet d’épaisseur x est donné par la relation :

∆φ =
2π

λ
x∆δ (2.14)

où ∆δ est égal à la différence entre la valeur δ associée à l’objet lui-même et la valeur

δ associée au milieu qui l’entoure (la matrice). Le contraste minimum détectable en

radiographie de phase correspond à une modulation de phase de 0.05 rad [17].

2.2.3 Bilan : Origines du contraste en radiographie

En radiographie, l’origine du contraste est double : absorption et phase. Le contraste

minimum détectable en radiographie d’absorption est de l’ordre de 1%. Le contraste

minimum détectable en radiographie de phase est de l’ordre de 5%. Pour les rayons X

durs, δ ≈ 100× β, la radiographie par contraste de phase permet donc une mesure plus

sensible. Elle se révèle une technique indispensable pour les matériaux présentant une

faible absorption aux rayons X, ou pour les matériaux hétérogènes dont les constituants

ont des faibles écarts en densité (≈ 1%).

Fig. 2.11 – Origines du contraste en radiographie : absorption et phase
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2.3 Diffraction RX (Topographie)

La topographie par diffraction des RX est une technique d’imagerie non destructive

qui permet la caractérisation de défauts et de déformations à longue distance dans les

monocristaux [23]. C’est une méthode d’investigation de volume, basée sur la diffraction :

le faisceau de rayons X incident, de longueur d’onde λ, est diffracté par une famille de

plans réticulaires du monocristal étudié suivant la loi de Bragg :

2dhkl sin θB = λ (2.15)

où dhkl est la distance entre les plans (hkl) du réseau cristallin, et θB (nommé angle de

Bragg) est l’angle entre le faisceau incident et les plans réticulaires. On distingue deux

géométries principales de diffraction en fonction de l’orientation des plans cristallins par

rapport à la surface du cristal : la géométrie de Bragg (en réflexion) et la géométrie de

Laue (en transmission).

Grâce aux caractéristiques des sources synchrotron, il est très aisé d’utiliser la technique

de topographie aux rayons X en faisceau blanc (SWBXT : Synchrotron White Beam

X-Ray Topography). Cette technique permet de caractériser en une seule exposition le

cristal en fournissant un diagramme de Laue constitué de plusieurs taches de diffrac-

tion. Chaque tache de diffraction correspond à une image topographique ou topographie.

Dans le cadre de ma thèse, nous avons travaillé dans une configuration de Laue (géométrie

en transmission) avec un faisceau incident polychromatique (Fig. 2.12).

Fig. 2.12 – Principe de la topographie RX en faisceau blanc

Les variations locales d’intensité diffractée (contraste) révèlent la présence d’hétéro-

généités dans la région de l’échantillon traversée par les rayons X. Ces hétérogénéités

sont souvent des défauts cristallins, tels des inclusions (cavités ou précipités), des défauts
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linéaires (dislocations), bidimensionnels (macles, fautes d’empilement), etc... Les images

topographiques ne montrent pas le défaut élémentaire, mais le champ de distorsion à

longue distance qu’il génère. Aussi, lorsque la densité de défauts devient trop importante

(densité supérieure à 106 cm/cm3 dans le cas des défauts linéaires), on constate une forte

superposition de ces images et il devient impossible de résoudre le champ de contrainte

d’un défaut particulier.

2.3.1 Théorie cinématique / Théorie dynamique de la diffraction

Il existe deux interprétations théoriques des intensités observées en diffraction des RX.

Dans le cadre de la première, la théorie cinématique, chaque onde incidente n’est

diffractée qu’une seule et unique fois dans le cristal. Cette théorie suppose aussi que

l’intensité du faisceau diffracté est faible par rapport à celle du faisceau incident, de

sorte que son effet sur l’onde incidente peut être négligé [24]. La théorie cinématique est

seulement valable dans le cas de cristaux minces ou fortement déformés. Cette théorie

est largement utilisée car les cristaux réels sont habituellement distordus.

La seconde théorie, la théorie dynamique, prend en compte la diffraction multiple

ainsi que les effets de cohérence/interférence qui lui sont liés. Cette théorie prédit des

effets normallement observés dans le cas de cristaux épais et de grande perfection. Elle

a tout d’abord été développée pour le cas simple d’un faisceau assimilé à une onde

plane. Ce cas n’existe pas dans la réalité. Cependant, il reste une approximation valable

lorsque la taille angulaire de la source vue par un point du cristal est plus petite que

la largeur intrinsèque de diffraction du cristal (souvent appelée largeur de Darwin).

Cette condition est par exemple satisfaite dans le cas d’une source synchrotron telle que

l’ESRF (§ 2.1.2). Quand la divergence du faisceau incident est plus grande que la largeur

de Darwin, l’onde est assimilée à une onde sphérique. Celle-ci peut être développée en

une superposition cohérente d’ondes planes [25, 26]. La théorie dynamique valable pour

les ondes planes peut alors être appliquée à chacune de ces ondes planes et devient donc

valable pour les ondes sphériques.

Largeur de Darwin

La théorie dynamique de la diffraction prévoit une largeur intrinsèque de diffraction du

cristal (souvent appelée largeur de Darwin) ωD qui s’écrit :
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ωθ
D = 2 |P |

r0λ
2 |Fhkl|

πV sin(2θB)

√
|γh|

γ0
(2.16)

avec P le facteur de polarisation (Pσ=1 et Pπ=cos(2θB)), r0 le rayon classique de

l’électron, Fhkl le facteur de structure, V le volume d’une cellule élémentaire, θB l’angle

de Bragg, λ la longueur d’onde des rayons X, γh et γ0 les cosinus directeurs des faisceaux

incident et diffracté.

Triangle de Borrmann

En diffraction aux rayons X, le cas à m ondes (m > 2) est exceptionnel. On peut donc

faire une approximation, connue sous le nom de cas à deux ondes. On suppose que seules

deux ondes ayant une amplitude non négligeable se propagent dans le cristal : l’onde

incidente et l’onde diffractée. Ces ondes sont couplées dans le cristal pour former une

entité appelée champ d’onde. Chaque champ d’onde se propageant dans le cristal est

constitué de deux ondes planes dont les vecteurs d’onde sont parallèles aux directions

incidente K0 et diffractée Kh. La différence de leurs vecteurs d’onde est le vecteur du

réseau réciproque ~h. La direction du vecteur de Poynting d’un champ d’onde donné

est incluse à l’intérieur du triangle de Borrmann [24, 27]. Pour une onde sphérique, les

directions de propagation des champs d’onde couvrent tout l’intervalle angulaire entre

le faisceau incident et le faisceau diffracté : ils remplissent tout le triangle de Borrmann

ABC (Fig. 2.13).

Fig. 2.13 – Triangle de Borrmann - Géométrie Laue symétrique.

Les champs d’onde générés interfèrent et donnent naissance à une modulation de l’in-

tensité dans le cristal, connue sous le nom d’effet de Pendellösung. Cette interférence est
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caractérisée par une quantité appelée longueur de Pendellösung ou longueur d’extinction

Λ0, définie par :

Λ0 =
πV

r0λ |P | |Fhkl|

√
|γh| · γ0 (2.17)

où P est le facteur de polarisation (Pσ = 1 et Pπ = cos(2θB)), r0 le rayon classique

de l’électron, Fhkl le facteur de structure, V le volume d’une cellule élémentaire, λ la

longueur d’onde des rayons X, γh et γ0 les cosinus directeurs des faisceaux incident et

diffracté.

A la surface de sortie du cristal, chaque champ d’onde se découple en deux composantes

respectivement parallèle aux directions incidente et diffractée (Fig. 2.13).

Intensité intégrée

La Fig. 2.14 représente, pour un cristal parfait, l’intensité intégrée RH en fonction de

l’épaisseur du cristal, normalisée par rapport à la longueur de Pendellösung Λ0, dans la

géométrie de Laue symétrique et avec une absorption nulle.

L’intensité intégrée prédite par la théorie cinématique est proportionnelle au volume

(i.e. à l’épaisseur du cristal si on travaille avec une surface unité) et à |Fhkl|
2. Elle

correspond à la limite de la théorie dynamique quand t tend vers zéro (cas des cristaux

de faible épaisseur). Pour des cristaux plus épais, l’intensité intégrée n’augmente pas,

mais - dans le cas de Laue - oscille autour d’une valeur moyenne proportionnelle à |Fhkl|.

Pour un cristal réel (cristal imparfait), cette valeur moyenne se situe entre celle prédite

par la théorie cinématique (cristal idéallement imparfait) et celle prédite par la théorie

dynamique (cristal parfait).

L’image obtenue par cette technique n’est pas créée par une onde monochromatique

plane mais par la superposition de telles ondes. Cela signifie que le faisceau incident doit

être divergent (onde sphérique monochromatique) et/ou non-monochromatique (onde

plane polychromatique). L’intensité intégrée est l’intégrale de la courbe de diffraction

sur tous les angles (faisceau divergent) et/ou l’intégrale de la courbe de diffraction sur

toutes les énergies (faisceau polychromatique). On retrouve facilement cette équivalence

en dérivant l’équation de Bragg :

2d sin θB = λB

2d cos θB · ∆θ = ∆λ

∆θ · λB cot θB = ∆λ

(2.18)
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ou pour l’expression de la largeur Darwin [28] :

ωλ
D = ωθ

D · λB cot θB (2.19)

et de l’intensité intégrée [28] :

Rλ
H = Rθ

H · λB cot θB (2.20)

Les courbes d’intensité intégrée Rθ
H obtenue en faisceau divergent monochromatique

(intégration sur θ) et Rλ
H obtenue en faisceau parrallèle polychromatique (intégration

sur λ) sont donc semblables à un facteur λB cot θB près sur l’axe des ordonnées et

présentent des oscillations caractérisées par la même périodicité sur l’axe des abcisses.

Fig. 2.14 – Intensité intégrée en fonction de l’épaisseur du cristal x normalisée à la

longueur d’extinction (Λ0) dans le cas de Laue avec une absorption nulle

Ces oscillations produisent les franges d’égale épaisseur sur une l’image topographique

d’un cristal d’épaisseur non uniforme. L’observation de ces franges (Fig. 2.15) est une

signature de la haute qualité cristalline de la zone de l’échantillon étudiée (densité de

défauts inférieure à environ 10cm/cm3 dans le cas des dislocations).
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Fig. 2.15 – Observation de franges d’égale épaisseur en topographie lors de la solidifi-

cation d’un alliage Al-7.0wt%Si par refroidissement contrôlé (R = 0.5 K/min).
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2.3.2 Théorie dynamique pour les cristaux déformés

La présence de défauts à l’intérieur du cristal modifie la solution pour la propagation

de l’onde. Dans ce cas, la théorie dynamique doit être généralisée au cas du cristal

déformé [29] (ou encore [30] cité dans [24]). Une distorsion du réseau peut être considérée

comme équivalente à une rotation α des plans réticulaires autour d’une certaine direction

et à une variation ∆d/d de la distance interplanaire. Il en résulte un écart δθ par

rapport à la position de Bragg initiale, définie par un paramètre angulaire appelé la

désorientation efficace [24] :

δθ = α · cos φ −
α2

2
tan θB +

∆d

d
tan θB (2.21)

où θB est l’angle initial de Bragg et φ l’angle entre la direction de l’axe de rotation

et la normale au plan d’incidence. Si l’axe de rotation est normal au plan d’incidence

(φ = 0), pour de faibles angles de rotation (α petit), l’Eq. 2.21 devient :

δθ = α +
∆d

d
tan θB (2.22)

On peut aussi exprimer la désorientation efficace en fonction du champ de déplacement

de la distorsion ~u(~r) :

δθ = −
λ

sin 2θB

∂(~g · ~u)

∂sg
(2.23)

où ~g est le vecteur du réseau réciproque non déformé et sg est la coordonnée le long de

la direction de diffraction.

2.3.3 Les mécanismes de formation des contrastes en topographie

On peut schématiquement dire qu’il existe essentiellement trois types de contrastes :

le contraste d’orientation, le contraste d’extinction et le contraste dû au facteur de

structure.

Le contraste d’orientation

Le contraste d’orientation se produit lorsque les régions du cristal sont désorientées de

façon à ne pas pouvoir diffracter en même temps que le reste du cristal (Fig. 2.16a),

ou quand les faisceaux diffractés par ces régions ont des directions de propagation

différentes dans l’espace (Fig. 2.16b) [27, 31, 32]. La désorientation peut être générée

aussi bien par des contractions-dilatations que par des rotations du réseau cristallin.
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Fig. 2.16 – Schéma montrant l’origine du contraste d’orientation pour a) un faisceau

monochromatique faiblement divergent et b) un faisceau blanc et parallèle

Dans l’exemple de la Fig. 2.16a (faisceau incident monochromatique), la région centrale

n’est pas en condition de diffraction. Elle ne produira donc pas d’image sur le détecteur.

Par contre, dans le cas de la Fig. 2.16b (faisceau incident blanc et parallèle), l’image enre-

gistrée présentera des régions avec un déficit ou un surplus d’intensité, qui correspondent

au contour des régions désorientées. Les contours qui donnent des faisceaux divergents

amènent un déficit d’intensité (contraste blanc, avec la convention habituelle des clichés

pour rayons X), tandis qu’on aura une intensité supplémentaire (contraste noir) là où les

faisceaux se superposent. La taille des régions montrant un gain ou une perte d’intensité

dépend de l’angle de désorientation et de la distance échantillon-détecteur (D). Il est

possible, en mesurant la taille de ces régions en fonction de D, d’évaluer la composante

de la désorientation, le long du contour, dans le plan d’incidence.

Le contraste d’extinction

Ce contraste provient de la modification des conditions de diffraction dans des zones

déformées autour d’un défaut cristallin comme une dislocation. Pour s’assurer d’une

interprétation complète et correcte de la topographie en transmission, il faut faire appel

à la théorie dynamique généralisée au cas du cristal déformé. Le processus de diffraction

peut donner origine à :

– une image directe, ou image cinématique (1 sur la Fig. 2.17), quand la région

désorientée peut diffracter d’autres composantes en λ ou en θ du faisceau inci-
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dent, blanc ou monochromatique divergent, par rapport à celles diffractées par la

matrice parfaite. Dans le cas d’absorption faible (µt≤1), il en résulte une intensité

supplémentaire par rapport à l’intensité diffractée par la matrice parfaite [33]. Les

images directes montrent un contraste noir (convention film topographique).

– une image dynamique (3 sur la Fig. 2.17), associée à l’effet d’écran que le

défaut produit sur la propagation des champs d’onde à l’intérieur du triangle

de Borrmann, dans les régions très déformées autour du défaut [33]. Les images

dynamiques présentent une intensité plus faible (contraste blanc en convention

film topographique) et sont souvent accompagnées par une figure d’interférence

complexe : l’image intermédiaire (2 sur la Fig. 2.17). En effet, de nouveaux

champs d’onde peuvent se créer dans la région du défaut et venir interférer avec

les champs d’onde originaux quand ils rentrent à nouveau dans la matrice parfaite.

Les nouveaux champs d’onde se propagent par exemple le long de direction comme

SS’ sur la Fig. 2.17. L’image intermédiaire montre un caractère oscillatoire. La

périodicité des oscillations dans l’épaisseur du cristal est donnée par Λ0.

Fig. 2.17 – Le mécanisme de formation des images directe (1), dynamique (3) et in-

termédiaire (2) dans un cristal contenant un défaut ayant un gradient de déformation

important

Si le cristal est très absorbant ou son épaisseur est importante (µt≥5), le défaut ne

peut être à l’origine d’une augmentation d’intensité, mais au contraire il peut écranter

les champs d’onde se propageant par effet Borrmann. Il en résulte une diminution

d’intensité et un contraste appelé contraste Borrmann.

L’interprétation de l’effet Borrmann est liée aux ondes stationnaires générées dans le

cristal par l’interférence entre composantes d’un champ d’onde. Le couplage entre ondes
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constituant un champ d’onde est maximun pour des ondes se propageant parallèllement

(ou presque) aux plans réticulaires. Parmi les ondes stationnaires générées, seules celles

dont les noeuds se trouvent sur des centres diffuseurs, subiront une absorption anorma-

lement faible connnue sous le nom d’effet Borrmann (ou absorption anomale).

Le contraste dû au facteur de structure

Un autre mécanisme de formation du contraste est lié au facteur de structure et ne

met pas en cause la perfection cristalline. Ainsi des régions qui n’ont pas le même

facteur de structure diffracteront avec une intensité différente. Un exemple de ce type

de contraste est donné par la visualisation de régions connectées entre elles par un

élément de symétrie qui n’appartient pas au groupe ponctuel du cristal (par exemple :

élément de symétrie du réseau dans le cas des macles [32, 34]).
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Chapitre 3

Solidification dirigée d’alliages

binaires

La solidification est un changement de phase de l’état liquide vers l’état solide. Selon

les conditions expérimentales, la croissance de la phase solide peut être libre, dirigée ou

bien libre et dirigée à la fois (comme dans le cas du procédé industriel connu sous le

nom de ”casting”).

La croissance libre se produit dans une phase liquide sous-refroidie (i.e. à une tempé-

rature inférieure à sa température d’équilibre thermodynamique solide-liquide) quand

des nucléations (homogènes ou hétérogènes) initient le processus de solidification. Pen-

dant l’évolution de la transformation de phase, la chaleur latente dégagée au cours

de la solidification est extraite à travers la phase liquide - plus froide que la phase

solide en croissance - puis par les parois du creuset. Le gradient thermique est donc

négatif dans le bain fondu (la température diminue de l’interface vers le creuset). Le

paramètre de contrôle d’une telle expérience est le sous-refroidissement : différence entre

la température de l’interface et celle du creuset.

Dans le cas d’une solidification dirigée, un gradient thermique positif est imposé au

système : la chaleur latente est évacuée à travers le solide. Ce gradient peut évoluer avec

le temps comme dans le cas du ”casting” (le gradient diminue quand la fraction solide

augmente) ou il peut être contrôlé, ce qui est le cas dans la plupart des techniques de

solidification dirigée comme les solidifications de type Czochralski ou de type Bridgman

(cf paragraphe suivant).

Ce chapitre présente les bases de la solidification nécessaires à la compréhension des

39
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travaux effectués au cours de ma thèse. Pour plus de détails, le lecteur pourra se référer

au ”Handbook of crystal growth, vol 1” [35], utilisé comme principale référence pour la

rédaction de ce chapitre.

3.1 Principe de la solidification dirigée

Le principe d’une croissance dirigée de type Bridgman est schématisé sur la Fig. 3.1. Un

alliage de concentration initiale C0 est placé dans un gradient de température G imposé

par le four. L’échantillon est positionné de sorte qu’il soit en partie dans l’état liquide

(région haute du four) et en partie dans l’état solide (région basse du four). Une interface

solide-liquide correspondant au front de solidification est ainsi crée. Quand l’échantillon

est tiré à une vitesse constante V hors de la région chaude du four, la solidification de

l’échantillon est initiée dans des conditions contrôlées. La solidification Bridgman est la

principale technique utilisée pour étudier les microstructures de solidification, car elle

permet de contrôler indépendamment les trois paramètres expérimentaux :

– C0 la composition initiale de l’alliage,

– G le gradient thermique imposé par le four,

– V la vitesse de tirage ou de solidification.

En fonction du choix de ces trois paramètres de contrôle, l’interface solide-liquide peut

être plane ou présenter une structuration spatiale associée à l’instabilité morphologique

de Mullins et Sekerka [36].

3.2 Instabilité morphologique de l’interface solide-liquide

3.2.1 Déstabilisation de l’interface

A gradient thermique dans le liquide G fixé et concentration initiale C0 fixée, on observe

une interface solide-liquide plane à faible vitesse de tirage. Si on augmente la vitesse

V au delà d’une vitesse critique Vc, le front devient instable et l’interface solide-liquide

présente une structuration spatiale. Ces microstructures, dont la période ou espacement

primaire λ est typiquement de l’ordre de quelques dizaines ou centaines de microns, sont

appelées cellules ou dendrites (Fig. 3.2).

Les propriétés finales du matériau élaboré dépendent de la microstructure de solidi-

fication (Fig. 3.2). En fonderie, on utilise de grandes vitesses de solidification et les

structures les plus couramment observées sont dendritiques.
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Fig. 3.1 – Principe d’une expérience de solidification dirigée de type Bridgman. Les

trois paramètres de contrôle sont : C0 la composition initiale de l’alliage, G le gradient

thermique imposé par le four et V la vitesse de tirage ou de solidification.

3.2.2 Equations de base de la solidification dirigée d’un alliage binaire

Considérons le cas modèle de deux phases (une solide, une liquide) semi-infinies, séparées

par une interface (Fig. 3.3). Pour simplifier le problème, on peut émettre les hypothèses

suivantes :

– La diffusion du soluté est négligée dans la phase solide.

– La température est continue à l’interface.

– Tous les coefficients physico-chimiques sont constants.

– Les effets élastiques ou plastiques sont négligés.

– La convection dans le liquide est pour l’instant négligée (la convection fera le sujet

d’un paragraphe plus loin dans le manuscript).

Les équations qui régissent le comportement de l’interface solide-liquide pendant la

solidification dirigée d’un alliage binaire sont les suivantes :

– Diffusion de la chaleur dans le liquide (L) et dans le solide (S) :

∂Ti

∂t
= Di

th∇
2Ti + V

∂Ti

∂z
(3.1)



42 CHAPITRE 3. SOLIDIFICATION DIRIGÉE

Fig. 3.2 – Représentation schématique (haut) et images réelles (bas) des différentes

morphologies d’interface en fonction de la vitesse V , à gradient thermique G fixé et

concentration initiale C0 fixée.

Fig. 3.3 – Modélisation de la solidification dirigée à vitesse de tirage imposée V dans

un gradient thermique G pour un alliage de concentration initiale C0.
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où i = L ou S, Ti est la température dans la phase i et Di
th le coefficient de diffusion

thermique de la phase i.

– Diffusion du soluté dans le liquide

Au cours de la solidification, les concentrations en soluté à l’interface dans la phase

solide CS et dans la phase liquide CL sont différentes et données par le diagramme

de phases (Fig. 3.4). Le coefficient de partage k est défini par le rapport de ces

concentrations :

k = [
CS

CL
]φ (3.2)

Pours les alliages étudiés au cours de ma thèse, le coefficient de partage k est

inférieur à 1, il y a donc rejet de soluté à l’interface et diffusion de ce soluté dans

la phase liquide.

∂CL

∂t
= DL∇

2CL + V
∂CL

∂z
(3.3)

avec CL la concentration en soluté dans le liquide et DL le coefficient de diffusion

du soluté dans le liquide.

– Conservation de la chaleur à l’interface :

[KS

→

∇ TS − KL

→

∇ TL]φ·
→

n= L
→

V φ ·
→

n (3.4)

où L est la chaleur latente de fusion par unité de volume, Vφ et n les vecteurs

vitesse de croissance et normale à l’interface, dirigés vers le liquide, KS et KL les

conductivités thermiques respectivement de la phase solide et de la phase liquide.

L’indice φ indique que les quantités concernées doivent être prises au niveau de

l’interface.

– Conservation du soluté à l’interface :

D[∇C]φ · n = [CS − CL]φVφ · n (3.5)

avec CS (CL) la concentration en soluté dans la phase solide (liquide).

– Continuité de la température à l’interface :

Tlφ = Tsφ = Tφ (3.6)
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Fig. 3.4 – Représentation schématique d’un diagramme de phases binaire (cas k < 1).

3.2.3 La notion de surfusion de constitution

Dans le cas des alliages binaires et avec un gradient thermique positif, l’origine de

l’instabilité morphologique est constitutionnelle. Rutter et Chalmers [37] ont proposé

une première interprétation en introduisant la notion de surfusion de constitution à

partir de considérations purement thermodynamiques. Le front peut devenir instable

si le liquide adjacent à l’interface solide-liquide est thermodynamiquement instable,

c’est-à-dire si la température imposée T (z) est inférieure à sa température d’équilibre

Teq(z). L’expression analytique, en solidification stationnaire, du critère de surfusion de

constitution a été établie par Tiller et collaborateurs [38].

Considérons le cas d’un alliage binaire de composition C0, et d’une interface plane

avançant avec une vitesse V en régime stationnaire (Vφ = V ). Pour k inférieur à 1, il

y a rejet de soluté en avant de l’interface et établissement d’un profil exponentiel de

concentration (Eq. 3.7) dans la phase liquide par diffusion (Fig. 3.5).

C(z) = C0[1 + (
1 − k

k
) exp(−

V

DL
z)] (3.7)

où k est le coefficient de partage.
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La longueur caractéristique de décroissance de l’exponentielle est donnée par la longueur

solutale ls :

ls =
DL

V
(3.8)

avec DL le coefficient de diffusion du soluté dans la phase liquide et V la vitesse de

propagation de l’interface.

Fig. 3.5 – Profil de concentration à l’interface solide-liquide. Le rejet de soluté est

localisé dans la zone adjacente à l’interface.

En accord avec le diagramme de phases (Fig. 3.4), la température d’équilibre du liquide

est décrite par la relation :

Teq(z) = TM + mCL(z) (3.9)

où TM est la température de fusion du corps pur et m la pente du liquidus.

En supposant la diffusion thermique instantanée (ce qui est vrai dans le cas des al-

liages métalliques), le profil thermique dans la phase liquide est imposée par le gradient

thermique au voisinage du front et la température réelle du liquide s’écrit :

TL(z) = TM + m
C0

k
+ Gz (3.10)

En portant sur une même figure les deux températures TL(z) et Teq(z) à gradient ther-

mique et concentration fixés (Fig. 3.6), on distingue deux cas :
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(1) T (z) > Teq(z) quelque soit z : le front plan de solidification est stable.

(2) T (z) < Teq(z) quelque soit z : le front plan de solidification peut se déstabiliser. Cette

condition d’instabilité est appelée surfusion de constitution, car elle dépend uniquement

du rejet de soluté pour un gradient thermique donné.

Fig. 3.6 – Profil de température au niveau de l’interface solide-liquide. Le système peut

rester dans des conditions stables (1) ou se retrouver en surfusion constitutionnelle (2)

partie hachurée.

Le critère de surfusion de constitution suppose que toute perturbation naissant au niveau

de l’interface plane se développera à condition que soit vérifiée la relation [38] :

G − mGC < 0 (3.11)

où GC est le gradient de concentration dans le liquide à l’interface. On peut déduire GC

de l’équation 3.7 :

GC =
k − 1

k

C0V

DL
(3.12)

A partir de la relation précédente, on peut définir la vitesse critique Vc de déstabilisation

d’une interface en solidification dirigée :

V > Vc =
GDLk

mC0(k − 1)
(3.13)
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Bien que cette analyse soit basée sur un argument purement thermodynamique et que

tout l’aspect dynamique de la solidification soit ignoré, son accord avec l’expérience

peut être - en première approche - considéré comme satisfaisant.

Cette analyse met en évidence l’effet stabilisant du gradient de température et déstabili-

sant du gradient de concentration. Par contre, il est évident que la surfusion constitu-

tionnelle ne donne aucune prédiction sur la taille, et encore moins sur la forme de la

microstructure qui s’établira au niveau du front de solidification. De plus, un facteur

important est négligé dans ce modèle : l’effet de la tension de surface.

3.2.4 Analyse linéaire de stabilité

La première étude complète de stabilité du front de solidification plan a été réalisée

par Mullins et Sekerka [36] en introduisant la tension interfaciale à travers la relation

de Gibbs-Thomson. L’équation de Gibbs-Thomson donne la température d’équilibre à

l’interface TΦ pour une interface courbe :

TΦ = TM + mCLΦ − ΓκΦ (3.14)

avec TM la température de fusion du corps pur, m la pente du liquidus, CLΦ la concen-

tration du liquide à l’interface, κΦ la courbure de l’interface et Γ la constante capillaire

donnée par :

Γ =
γTM

L
(3.15)

où γ est la tension interfaciale solide-liquide de l’alliage et L la chaleur latente de fusion.

Par une analyse linéaire en perturbations, Mullins et Sekerka affinent le critère de sur-

fusion de constitution. Il donnent, en outre, la longueur d’onde au seuil d’instabilité et

définissent le critère de stabilité (Equation 3.16). Toutes les perturbations sont atténuées

si le critère de stabilité est vérifié.

KSGS + KLGL

KS + KL
− mGCS > 0 (3.16)

avec KS et KL les conductivités thermiques respectivement du solide et du liquide,

et S la fonction de stabilité (S < 1), qui caractérise l’effet stabilisant de la tension

interfaciale. Quand cet effet stabilisant est faible, S tend vers 1, quand l’effet stabilisant

augmente, S s’en écarte. S est une fonction qui dépend essentiellement du coefficient de

partage k et du nombre de Sekerka A = V/Va avec Va la vitesse de stabilité absolue au-

delà de laquelle le front plan redevient stable [39]. Au-delà du seuil de stabilité absolue,

les effets capillaires restabilisent le système.
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En introduisant le gradient thermique pondéré G∗ :

G∗ =
KSGS + KLGL

KS + KL
(3.17)

on peut écrire le critère de stabilité sous une forme analogue au critère de surfusion

(Eq. 3.11).

G∗ − mGCS > 0 (3.18)

En supposant les conductibilités thermiques KS et KL égales et en négligeant les effets

capillaires (S = 1), on retrouve le critère de surfusion.

L’analyse de Mullins et Sekerka donne une meilleure détermination pour le seuil de

transition front plan - front cellulaire dans le cas des alliages métalliques. Néanmoins, le

critère de surfusion de constitution reste très utilisé (car plus simple) pour l’estimation

du seuil d’instabilité morphologique.

3.2.5 Sélection de la microstructure en fonction des paramètres de

solidification

Différentes morphologies (front plan, front eutectique, cellules/dendrites) peuvent co-

exister au cours de la solidification d’un alliage binaire. A chaque morphologie corres-

pond une température caractéristique.

– Front plan

La température caractéristique est simplement TS la température du solidus (si

on ne prend pas en compte les effets cinétiques ou de non-équilibre local).

– Front cellulaire/dendritique

La température caractéristique est donnée en première approximation dans le

modèle de Bower-Brody-Flemings [40] par :

T ∗ = TL −
GDL

V
(3.19)

– Front eutectique

La température caractéristique de l’interface eutectique est la température eutec-

tique TE .

En utilisant le critère de température maximale (la structure qui se développera au

niveau de l’interface est celle dont la température interfaciale caractéristique est la plus
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élevée, i.e. celle qui minimise la surfusion), Dupouy et al. [41] définissent les conditions

de vitesse et de concentration pour les transitions entre les différents domaines en régime

diffusif :

– Transition front plan - cellule/dendrite

La transition plan - cellule/dendrite a lieu pour TS = TL−GDL/V . En remplaçant

l’intervalle de solidification (TS − TL) par mC0(1 − k)/k on retrouve le critère de

surfusion de constitution :

CPC
0 =

GDLk

|m| (1 − k)V
(3.20)

– Transition cellule/dendrite - eutectique

La transition front cellule/dendrite - front eutectique a lieu pour TE = TL −

GDL/V .

CCE
0 = CE −

GDL

|m|V
(3.21)

– Transition front plan - eutectique

La transition plan - eutectique a lieu à la limite de solubilité :

CPE
0 = kCE (3.22)

– Finalement, le point triple de jonction entre les domaines des trois microstruc-

tures est définit par les coordonnées :

C0 = kCE (3.23)

et

V =
GDL

|m| (1 − k)CE
(3.24)

Les équations précédentes permettent d’établir une carte des microstructures en fonction

de la vitesse V et de la concentration C0 de l’alliage. Cette carte est représente pour

le domaine hypo-eutectique (côté riche en aluminium) des diagrammes de phase des

alliages Al-Ni, Al-Si et Al-Cu (Fig. 3.7, 3.8 et 3.9).

Pour l’alliage Al-4.0wt%Cu, la vitesse de transition front plan - front cellulaire est de

l’ordre de 0.11 µm/s (en prenant k = 0.14, m = −2.6 K/wt%, DL = 2.4 × 10−5 cm2/s

et G = 30 K/cm).
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Fig. 3.7 – Carte de microstructures calculée pour l’alliage Al-Ni en régime diffusif pur

en prenant DL = 2.2 × 10−5 cm2/s (G = 30 K/cm).

Fig. 3.8 – Carte de microstructures calculée pour l’alliage Al-Si en régime diffusif pur

en prenant DL = 3.0 × 10−5 cm2/s (G = 30 K/cm).
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Fig. 3.9 – Carte de microstructures calculée pour l’alliage Al-Cu en régime diffusif pur

en prenant DL = 2.4 × 10−5 cm2/s (G = 30 K/cm).
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3.3 Solidification dirigée en présence de convection natu-

relle

Dans les conditions usuelles de solidification, la phase liquide est presque toujours animée

de mouvements macroscopiques dus à la convection forcée ou naturelle et on ne peut

pas se limiter au cas diffusif. La convection naturelle peut avoir plusieurs origines :

– la différence de masse volumique entre les deux phases,

– la convection Marangoni due à la non-uniformité de la tension interfaciale au

niveau d’une surface libre,

– les gradients de température ou de concentration (i.e. la densité) dans le bain

fondu.

Dans le cas de la solidification dirigée d’alliages sous gravité terrestre - ce qui sera le

cas dans toutes nos expriences - les deux premières causes sont en général négligeables.

Seule la convection naturelle associée aux gradients de température ou aux gradients de

concentration est significative.

3.3.1 Convection thermo-solutale

La principale cause de convection est la variation de densité du liquide avec la température

(convection thermique) et la teneur en soluté (convection solutale). L’origine de la

convection est la poussée d’Archimède : le liquide a localement tendance à s’élever

là où sa densité est plus faible que la densité moyenne, et à descendre là où sa densité

est plus forte. La configuration du liquide peut alors être stable ou instable (Fig. 3.10).

Les profils de concentration (pour k < 1) et de température définis par les relations 3.7

et 3.10 sont représentés sur la Fig. 3.11. Dans cette configuration (solidification vers le

haut), le gradient thermique est stabilisant (liquide chaud au-dessus du liquide froid).

Par contre, le gradient de concentration peut être soit stabilisant, soit déstabilisant, en

fonction de la valeur du coefficient de partage k et du rapport des masses volumiques

du soluté et du solvant :

– si k < 1 et si le soluté est plus lourd que le solvant la configuration est stable.

– si k < 1 et si le soluté est plus léger que le solvant la configuration est instable et

des mouvements convectifs apparaissent.
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Fig. 3.10 – Phénomène de convection d’origne thermique : configurations thermique-

ment instable (à gauche) et thermiquement stable (à droite)

Fig. 3.11 – Profils de température et de concentration en amont de l’interface lors de

la solidification unidirectionnelle stationnaire.
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La question qui se pose alors est de connâıtre la stabilité hydrodynamique de la couche

de liquide adjacente à l’interface quand les deux gradients longitudinaux (thermique et

solutal) sont antagonistes. Considérons le nombre de Lewis, défini comme le rapport de

la diffusivité thermique sur la diffusivité solutale :

Le =
Dth

DL
(3.25)

Pour la majorité des alliages métalliques, Le est de l’ordre de 104 [42]. Par conséquent,

les effets associés à la concentration en soluté sont prédominants par rapport aux effets

dus à la température.

3.3.2 Convection induite par les gradients horizontaux

Afin de limiter la convection thermosolutale durant la solidification directionnelle, les

expériences peuvent être effectuées dans un mode thermiquement et solutalement stable :

cas de la solidification dirigée vers le haut d’un alliage binaire dont le soluté, rejeté au

cours de la solidification, est plus lourd que le solvant. Cependant, même dans cette

configuration, des résultats expérimentaux montrent que de forts mouvements de convec-

tion perturbent profondément la solidification et donc la microstructure. En effet, la

différence des conductibilités thermiques de la phase solide, de la phase liquide et du

creuset provoque une courbure de l’interface solide-liquide au niveau du contact avec

le creuset. Il existe alors des gradients horizontaux de température et de concentration

qui sont à l’origine de mouvements convectifs (Fig. 3.12).

Fig. 3.12 – Convection due à des gradients horizontaux de température et de soluté.

Le liquide proche du front, plus dense (car enrichi en soluté), s’écoule vers les creux de

l’interface.
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Au cours de la solidification, le soluté, dont la densité est plus élevée que celle du solvant,

est rejeté à l’interface solide-liquide et s’accumule continuellement dans cette dépression.

L’augmentation de concentration dans la dépression déplace la température d’équilibre

vers des températures plus basses (k < 1), accentuant l’effet de courbure initial.

Il peut aussi arriver que, suite à une fluctuation, une ou plusieurs cellules se trouvent

en retrait par rapport à d’autres, donnant naissance à une micro-dépression. Au cours

de la solidification, le soluté se déverse dans le creux du front cellulaire, accentuant la

profondeur et la taille de la dépression et donnant naissance à des mouvements convectifs

(Fig. 3.13).

Fig. 3.13 – Convection due à des gradients horizontaux de température et de soluté.

Microconvection au sommet des cellules.

Ce type de convection s’applique aux alliages étudiés : Al-Ni et Al-Cu.

3.3.3 Influence de la convection sur les microstructures

Influence de la convection thermosolutale

Expérimentalement, la convection thermosolutale provoque des effets non négligeables

sur la solidification dirigée.

– Irrégularité de taille

En présence de convection dans le bain fondu, le réseau cellulaire présente des

irrégularités de taille [43]. Quand on s’affranchit de la convection, par exemple en

microgravité, les réseaux cellulaires sont plus réguliers et homogènes [44].

– Direction et cinétique de croissance

La convection modifie la direction et la cinétique de croissance des dendrites co-

lonnaires [45].
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– Modulation du front

On observe généralement une modulation du front, représentative des mouvements

hydrodynamiques adjacents au front de solidification [42, 46].

– Variation de concentration

La convection thermosolutale crée un mouvement hydrodynamique à l’échelle de

l’échantillon, entrâınant une importante variation de concentration le long de

l’échantillon.

Influence de la convection due aux gradients horizontaux

La convection induit des mouvements de fluide confinés dans une zone ”tampon” adja-

cente à l’interface solide-liquide. Ces mouvements hydrodynamiques entrainent princi-

palement :

– une localisation des microstructures de l’interface (clustering) et un gradient de

microstructure associée aux gradients transverses (horizontaux) de concentration.

Cet effet a entre autre été observé dans le cas d’alliages succinonitrile-acétone [47]

et dans le cas d’alliages hypo et hyper-eutectiques Al-Cu [48, 49].

– une courbure importante du front de solidification. Celle-ci s’accentue au cours de

la solidification (steepling). Cet effet, mis en évidence par Burden et al. dans le

cas des alliages Al-10wt%Cu [50], disparâıt pour des vitesses élevées de croissance

i.e. quand le front de solidification présente une microstructure dendritique [48].

3.4 Contraintes cristallographiques

D’une manière générale, la croissance des cristaux est limitée par :

– la diffusion de la chaleur ou de soluté

– la capillarité

– la cinétique d’attachement des atomes à l’interface.

L’importance relative de chacun de ces facteurs dépend du matériau considéré et des

paramètres de solidification.

Pour certains matériaux, la cinétique d’attachement des atomes peut jouer un rôle

important. Pour les matériaux présentant une morphologie de croissance non-facetée

(métaux), le transfert des atomes du liquide au cristal est tellement rapide que la

cinétique d’attachement n’est pas un facteur limitant de la croissance. Par contre, pour
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les matériaux présentant un mode de croissance facetée (la plupart des substances non-

métalliques ou des composés intermétalliques), le terme cinétique peut devenir un fac-

teur limitant.

3.4.1 Croissance facetée/non facetée : coefficient de Jackson

Les matériaux sont classés en deux types faceté/non-faceté en fonction de leur morpho-

logie de croissance (Fig. 3.14).

Les métaux ainsi que certains composés moléculaires organiques (les cristaux plastiques)

appartiennent au type non-faceté : ils présentent une interface solide-liquide lisse,

malgré leur nature cristalline. L’attachement cinétique dépend peu de l’orientation des

plans cristallins considérés. Il existe de nombreux sites pour l’attachement de nouveaux

atomes : l’interface solide-liquide est rugueuse. Cependant, en raison de l’anisotropie

de l’énergie interfaciale, les structures dendritiques ont tendance à crôıtre de manière

anisotrope. La direction de croissance des troncs primaires est fortement influencée par

la cristallographie. Les directions des bras secondaires correspondent à de bas indices.

En revanche, des matériaux possèdant une structure cristalline complexe et un caractère

directionnel d’attachement des atomes appartiendront au type faceté. Ils formeront

des cristaux possédant des surfaces planes (facettes).

Fig. 3.14 – (a) Dendrites colonnaires pour un alliage transparent ayant un comporte-

ment analogue aux alliages métalliques. (b) Cristal de benzyle présentant des facettes

bien développées [51]

En évaluant le taux d’attachement (qui dépend de la diffusion des atomes dans le liquide)

et et de détachement (qui dépend du nombre de voisins liant l’atome à l’interface) des

atomes à l’interface, K.A. Jackson a définit un facteur α (coefficient de Jackson) qui
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permet de prédire le caractère faceté ou non-faceté des matériaux au cours de leur

croissance [14, 51] :

αJ =
η

Z

L′

R · TM
(3.26)

avec η le nombre de premiers voisins d’un atome dans le plan de l’interface, Z le nombre

total de premiers voisins d’un atome dans le cristal, L′ la chaleur latente de fusion

molaire, TM la température de fusion et R la constante des gaz parfaits. Suivant la

valeur du coefficient αJ , on aura une morphologie de croissance de type facetée ou

non-facetée :

– αJ ≤ 2 : le matériau a tendance à crôıtre avec une morphologie non facetée.

– αJ > 2 : le matériau présente une croissance facetée.

Le tableau 3.1 donne la valeur du coefficient de Jackson αJ et la morphologie de crois-

sance pour différents matériaux.

αJ Matériau Phase Morphologie

≈ 1 métaux bain fondu non-facetée

≈ 1 cristaux plastiques bain fondu non-facetée

2-3 semiconducteurs solution non-facetée/facetée

2-3 semimétaux solution non-facetée/facetée

≈ 6 cristaux moléculaires solution facetée

≈ 10 métaux vapeur facetée

≈ 20 molécules complexes bain fondu facetée

≈ 100 polymères bain fondu facetée

Tab. 3.1 – Morphologies de croissance à partir de différentes phases et coefficients de

Jackson pour différents matériaux
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Chapitre 4

Dispositif expérimental de

solidification dirigée

Dans ce chapitre, nous allons décrire l’élaboration des échantillons et le dispositif expéri-

mental de solidification. Seule la partie expérimentale sera décrite. Les résultats scien-

tifiques proprement dits seront présentés dans les chapitres suivants.

4.1 Préparation des échantillons

4.1.1 Principaux alliages étudiés

Différents types d’alliages ont été étudiés au cours de ma thèse. L’origine de ces alliages

est indiquée dans le Tab. 4.1.

Alliage Origine Etude

Al-3.5wt%Ni Goodfellow Croissance/Orientation, Bending

Al-7.0wt%Si Hydro Aluminium Croissance, Bending/Fragmentation

Al-4.0wt%Cu Goodfellow Profil de concentration

β − Al3Mg2 FZ-Jülich Alliage métallique complexe

Al-Pd-Mn FZ-Jülich Phase i-QC

Tab. 4.1 – Origine des échantillons et objectif d’étude
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Les thématiques d’étude de mes travaux de thèse sont les suivantes :

– La croissance dendritique des alliages Al-3.5wt%Ni, Al-7.0wt%Si et Al-4.0wt%Cu.

– La croissance de la phase β −Al3Mg2, un composé à grande maille (avec plus de

1000 atomes par cellule élémentaire). Cet alliage métallique complexe a été étudié

dans le cadre d’un projet européen CMA (Complex Metallic Alloys).

– La croissance de la phase icosaédrique quasicristalline du composé Al-Pd-Mn.

Dans le cadre de ce manuscrit, je me limiterai aux alliages pour lesquels une étude

systématique d’un problème physique a été réalisée : les alliages Al-3.5wt%Ni, Al-

7.0wt%Si et Al-4.0wt%Cu. Les principaux paramètres physico-chimiques pour ces trois

alliages sont récapitulés en annexe (§ A). Les diagrammes de phases correspondant à

ces trois sytèmes sont donnés en annexe (§ B).

4.1.2 Elaboration et intégration des échantillons

L’élaboration des échantillons est réalisée au L2MP (CNRS) à Marseille, devenu IM2NP

en janvier 2008. Cette étape est cruciale non seulement pour l’obtention d’images radio-

graphiques et topographiques de qualité, mais aussi pour assurer de bonnes conditions

de solidification. Il est important que l’épaisseur des échantillons n’excède pas quelques

centaines de microns, afin de limiter la convection dans la phase liquide. Ceci permet

aussi d’éviter l’éventuelle superposition de plusieurs couches de microstructure qui ren-

drait les radiographies difficilement exploitables. Au cours de cette phase de préparation,

il est aussi essentiel d’introduire le moins de contraintes mécaniques possibles. En effet,

la qualité de surface des échantillons est déterminante pour l’étude topographique.

Le protocole d’élaboration est le suivant :

1. Découpe mécanique

Les échantillons sont fabriqués à partir de lingots cylindriques ou rectangulaires.

Ces lingots sont débités en lames ”épaisses” de longueur ≥ 40 mm, de largeur ≥

6 mm et d’épaisseur ≈ 500 µm à l’aide d’une scie à fil diamanté (ESCIL, type

W3242). Cette opération, qui se révèle très simple avec les échantillons Al-Ni, n’est

malheureusement pas applicable aux quasicristaux, ceux-ci étant trop fragiles. Il

faut alors effectuer une découpe grossière qui permet d’obtenir des échantillons de

3 à 4 mm et passer plus de temps sur l’étape suivante d’amincissement.

2. Amincissement et polissage mécanique

Les lames sont ensuite collées à la cire sur un plot métallique, puis amincies au
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cours d’un pré-polissage sur des feuilles de papier abrasif en carbure de silicium

(granulométries : 320, 500 et 1000 grains/cm2). Un polissage plus fin des deux faces

à l’aide de pâtes diamantées (6 et 3 microns) déposées sur des draps circulaires

permet d’obtenir l’épaisseur finale désirée (entre 100 et 200 µm pour la plupart

des alliages, entre 300 et 500 µm pour les QC) et une surface de haute qualité.

3. Découpe par électro-érosion

La forme finale des échantillons (en pointe ou à fond plat, Fig. 4.1) est obtenue en

utilisant un appareil de découpage par électro-érosion (MR ”Metal Research Limi-

ted”, type SERVOMET). Cette technique est lente (quelques heures) mais permet

d’effectuer une découpe très précise. De plus, elle introduit moins de contraintes

dans l’échantillon qu’un procédé mécanique.

4. Polissage électrolytique

La dernière étape de préparation est le polissage électrolytique. Pour des rai-

sons de fragilité, nous n’avons pas pu appliquer cette opération aux quasicris-

taux. Ils sont donc restés ”bruts” de polissage mécanique. En revanche, tous les

autres échantillons ont subi ce traitement. L’électro-polissage permet d’éliminer

les tensions internes ainsi que les aspérités superficielles (planage). En effet, la

présence de rugosités de surface engendrerait des contrastes ”parasites” en ra-

diographie X, et donc une moins bonne qualité d’images. Dans certaines condi-

tions, il est possible de former par passivation un film d’oxyde mince et brillant

(brillantage). La couche d’oxyde ainsi formé présente la particularité d’augmenter

considérablement la résistance à la corrosion. Contrairement à la couche d’oxyde

naturelle qui possède une structure cristalline, elle possède une structure amorphe

et ne produit donc pas de réflexion parasite sur un diagramme de diffraction ou

une topographie.

Les échantillons mis en forme sont ensuite intégrés dans des creusets à parois non-rigides

afin de minimiser les contraintes mécaniques. Les creusets sont constitués (Fig. 4.2) :

– d’une entretoise en papier graphite (Papyex) dans laquelle a été préalablement

découpée la forme des échantillons. Son épaisseur est sensiblement égale à celle de

l’échantillon.

– de deux parois souples en papier graphite (épaisseur = 200 µm)

– de deux diaphragmes en molybdène.

Ces éléments sont maintenus ensembles par deux pinces en molybdène. Une fois as-
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Fig. 4.1 – Dimensions des échantillons après découpe à la scie à électroérosion : a)

échantillon en pointe, b) échantillon à fond plat.

semblé, le creuset est vissé sur un pied en molybdène qui se fixe sur un socle à l’intérieur

de l’enceinte ultravide du dispositif expérimental.

Dans le cas des échantillons AlPdMn, les parois du papier graphite - côté échantillon -

sont préalablement recouvertes de nitrure de bore (BN coating) afin de minimiser toute

adhérence entre l’échantillon et les parois du creuset. Suite à cette modification, une

nette amélioration de la qualité cristalline des grains QC a effectivement été observée

en topographie X.

4.1.3 Mesure du gradient thermique au niveau de l’échantillon

Un paramètre essentiel en solidification dirigée est le gradient thermique au niveau de

l’échantillon. Nous avons donc décidé de placer des thermocouples à l’intérieur même

des creusets contenant l’échantillon (Fig. 4.3). Les creusets ont été légèrement modifiés.

Deux thermocouples de type K, distants de 20 mm, ont été insérés sur chaque creuset

entre les diaphragmes en molybdène. Ces thermocouples permettent éventuellement de

réaliser une régulation thermique au niveau de l’échantillon pendant la solidification.
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Fig. 4.2 – Schéma et photographie du creuset

Fig. 4.3 – Deux thermocouples (type K, diamètre 0.6 mm) distants de 2 cm sont montés

sur chaque creuset.
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4.2 Dispositif expérimental de solidification

4.2.1 Four Bridgman

Un dispositif expérimental a été conçu à l’ESRF en collaboration avec le CRMCN (Mar-

seille), dans le but d’effectuer des observations in situ et en temps réel de la solidification

d’alliages métalliques. Ce dispositif comporte un four de type Bridgman inséré dans une

enceinte ultravide (Fig. 4.4).

Fig. 4.4 – Photographies du four avec le carroussel (à gauche) et de l’enceinte ultra-vide

(à droite)

Le four est composé de deux éléments chauffants (deux résistances en carbone insérées

dans du nitrure de bore). Ces éléments sont contrôlés indépendamment.

La température est un paramètre physique très délicat à mesurer. Le contrôle de la

thermique du four était un problème majeur au début de ma thèse (non reproducti-

bilité des mesures de température). Pour cette raison, nous avons remplacés les deux

thermocouples placés (initialement de type K) par deux thermocouples de type S mieux

adaptés aux gammes de températures utilisées, en particulier pour les quasi-cristaux.

Ces thermocouples sont placés en contact avec les résistances (un pour la résistance du

haut et un pour celle du bas, Fig. 4.5a) et un régulateur Eurotherm 2704 possédant

deux modules de régulation indépendants. Il est ainsi possible d’appliquer un gradient de
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température G entre les deux éléments chauffants (Fig. 4.5b). Dans la partie supérieure

du four, l’échantillon est liquide, dans la partie inférieure, il est solide.

Pour certaines expériences (croissance isotherme), il est préférable de réaliser la régulation

thermique en utilisant les thermocouples placés au niveau de l’échantillon.

Des fenêtres aménagées sur les parois du four et sur celles de l’enceinte ultra-vide per-

mettent le passage du faisceau incident (correspond à l’axe x dans notre convention)

et des faisceaux transmis et/ou diffractés. Les fenêtres de l’enceinte sont en aluminium

poli pour éviter toute image de phase parasite. La fenêtre de l’enceinte côté sortie est

plus large que celle côté entrée, afin de préserver la sortie d’un maximum de faisceaux

diffractés par le cristal.

Un carrousel permettant de stocker trois échantillons est situé à proximité du four à

l’intérieur de l’enceinte ultravide (Fig. 4.5c et d). Le carrousel (avec les creusets) peut

se déplacer verticalement dans l’enceinte grâce à un moteur pas-à-pas. Le système de

translation du carrousel est contrôlé par un fréquencemètre qui permet de régler la

vitesse de déplacement vertical de l’échantillon à l’intérieur du four (vitesse de tirage :

Vp).

Le vide est réalisé à l’aide d’une pompe à palette (2 vitesses) et de deux pompes turbo-

moléculaires. Alternativement, il est possible d’utiliser deux unités de pompage ionique

(seules) si on veut limiter au maximum les vibrations du dispositif expérimental. L’en-

ceinte UHV est posée sur un diffractomètre. Les fenêtres de l’enceinte et du four sont

alignées avec le faisceau de rayons X.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 4.5 – (a) Photographie des éléments chauffants (deux résistances en carbone en-

robées de nitrure de bore) sur lesquels ont été fixés des thermocouples de type K,

remplacés par la suite par des thermocouples de type S - car mieux adaptés à la gamme

de température utilisée. (b) Schéma du four de type Bridgman (G : gradient thermique,

Vp : vitesse de tirage). (c) et (d) Schémas du four et du carrousel avec les échantillons.
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4.2.2 Les différents types de solidification

Dans le cadre de mes travaux, nous avons utilisé principalement trois types de solidifi-

cation :

– La solidification par tirage

Ce mode de solidification est réalisé à gradient thermique G constant. L’échantillon

est tiré de la zone supérieure (chaude) du four vers la zone inférieure (froide) à

une vitesse de tirage Vp régulée par un fréquencemètre. La vitesse de croissance

Vg est imposée par la vitesse de tirage Vp indépendamment du gradient thermique

G.

– La solidication par diminution de gradient ou solidification par refroi-

dissement contrôlé

Un refroidissement constant R (K/min) est imposé à la zone chaude du four,

alors que la zone froide est maintenue à puissance constante. Le gradient ther-

mique initial imposé entre la partie supérieure du four (zone chaude) et la partie

inférieure (zone froide) a donc tendance à diminuer. Etant donné la relation :

R = G(t) × V (t), une diminution du gradient thermique G se traduit par une

augmentation de la vitesse de croissance V .

– La solidication par déplacement d’isothermes

Un refroidissement constant R (K/min) est imposé simultanément à la zone chaude

et à la zone froide du four. On a donc un déplacement des isothermes à gradient

thermique constant.

Pour ces deux derniers modes de solidification (refroidissement contrôlé et déplacement

d’isothermes), l’échantillon reste immobile à l’intérieur du four. Ceci présente un avan-

tage majeur pour le traitement d’images réalisé par la suite (cf § 5.1.2).
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Chapitre 5

Dispositif expérimental

d’imagerie

Deux configurations du dispositif expérimental d’imagerie X ont été utilisées pour l’ob-

servation in situ des phénomènes dynamiques pendant les expériences de solidification

dirigée.

– La première configuration permet des observations de haute qualité en radiogra-

phie X avec un champ de vue optimal : 15mm× 15mm. Elle requiert un faisceau

incident monochromatique.

– La deuxième configuration permet d’utiliser alternativement radiographie X et to-

pographie X. La combinaison des informations apportées par ces deux techniques

d’imagerie permet une meilleure compréhension des phénomènes de solidification,

la topographie apportant des informations complémentaires (orientation cristal-

lographique, évolution de la qualité cristalline de la microstructure... au cours de

la solidification).

5.1 Radiographie X

5.1.1 Dipositif de radiographie X

Dans cette configuration, l’échantillon est illuminé par un faisceau monochromatique. Le

choix de l’énergie du faisceau dépend de la composition et de l’épaisseur de l’échantillon.

Il résulte d’un compromis entre transmission et contraste (§ 2.2.1). Une caméra placée

derrière l’enceinte ultravide - côté sortie du faisceau - permet l’enregistrement des images

correspondant au signal transmis (Fig. 5.1).
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Fig. 5.1 – (a) Schéma du dispositif expérimental simple en mode radiographie. MB si-

gnifie Monochromatic Beam (faisceau monochromatique). (b) Exemple de radiographie

enregistrée au cours de la solidification d’un alliage Al-3.5wt%Ni (Vp = 1µm) avec une

énergie de 13.5 keV

La caméra FReLoN

Le détecteur utilisé en radiographie est une caméra CCD (Charge-Coupled Device)

développée à l’ESRF : la caméra FReLoN (Fast Read out Low Noise) [52]. Cette caméra,

caractérisée par une dynamique sur 14 bits et un capteur 2048*2048 pixels, permet une

acquisition rapide pour les études par imagerie aux RX (Fig. 5.4).

L’optique choisie détermine la taille de pixel sur l’image. Un scintillateur assure la

convertion des photons X en lumière visible. Pour l’optique 7.46 microns - l’optique la

plus souvent utilisée - le scintillateur est en Oxyde de Gadolinium (Gadox).

Résolution spatiale et résolution temporelle en radiographie

La résolution spatiale et le champ d’observation du détecteur sont déterminés par le

choix de l’optique. Choisir une optique revient à faire un compromis entre champ d’in-

vestigation et résolution spatiale. Afin d’obtenir le champ d’observation le plus grand

possible, 15mm × 15mm, nous avons opté pour une optique correspondant à une taille

de pixel de 7.46 µm soit une résolution spatiale d’environ 15 µm.

Récemment, nous avons testé une optique correspondant à une taille de pixel de 2.8 µm

afin de travailler avec une meilleure résolution dans un champ d’observation de 6 mm

par 6 mm. Dans cette configuration, nous devons utiliser un onduleur, afin d’augmenter

le flux de photons. Néanmoins, les onduleurs disponibles actuellement sur ID19 sont
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mal adaptés à la gamme d’énergies recherchées (13-20 keV).

Les images enregistrées ne permettent pas - à ce jour - d’étudier la dynamique du pro-

cessus de solidification. L’installation d’un nouvel onduleur (énergie de travail optimale

17.6 keV) et l’amélioration de l’efficacité du scintillateur (actuellement : YAG - Yttrium

Aluminium Garnet - 100 µm) devraient permettre de résoudre ce problème.

La résolution temporelle est donnée par le temps d’exposition des images. Le choix du

temps d’exposition est le résultat d’un compromis entre qualité des images et dynamique

des phénomènes observés. Plus le temps d’exposition sera long, meilleure sera la qualité

des images (augmentation du rapport signal sur bruit), jusqu’à saturation. Cependant,

dans notre cas, le caractère dynamique des phénomènes observés (modification des mi-

crostructures de solidification) est le facteur limitant. Le temps d’exposition doit rester

inférieur au temps caractéristique d’évolution de la microstructure de solidification pour

conserver la netteté des images. Des temps de pose compris entre 1 et 5 secondes ont

été utilisés suivant les alliages et les microstructures étudiées.

Bilan : Résolutions (spatiale et temporelle) et champ de vue du dispositif

expérimental d’imagerie - configuration simple

Taille Scintillateur Résolution Résolution Champ

de pixel spatiale temporelle d’observation

7.46 µm Gadox 15 µm 1 - 5 s 15 mm × 15 mm

2.8 µm YAG - 100 µm 6 µm 5 - 20 s 6 mm × 6 mm

Tab. 5.1 – Résolutions (spatiale et temporelle) et champ de vue en radiographie en

fonction de l’optique choisie.

5.1.2 Traitement d’image en radiographie

Au cours de ma thèse, plusieurs types de traitement d’image ont été développés suivant

les caractéristiques de l’alliage.

Cas des alliages à fort contraste (Al-Ni)

Le traitement d’image classique utilisé en imagerie X consiste à effectuer l’opération

suivante :
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Imfin =
Imraw − Dark

Bright − Dark
(5.1)

où Imfin désigne l’image finale obtenue après traitement d’image, Imraw l’image initiale

(brute) à laquelle on applique le traitement d’image, Dark une image enregistrée sans

faisceau et Bright une image enregistrée avec faisceau mais sans échantillon. Les quatre

images doivent avoir les mêmes dimensions et les même temps d’exposition.

L’image Dark permet de corriger les défauts de l’optique (dérive thermique de la caméra

par exemple).

L’image Bright permet de corriger les modulations spatiales (inhomogénéité du faisceau

en raison de l’harmonique) / temporelles (variation de l’intensité au cours du temps)

du faisceau X.

Afin de corriger au mieux l’évolution de l’optique et du faisceau, il faudrait - en théorie

- réaliser une image Dark et une image Bright immédiatement après chaque nouvelle

acquisition d’une image de l’échantillon. Dans notre cas, étant donné les conditions

expérimentales (stabilisation thermique de l’échantillon dans le four + ultra vide), il est

impossible de retirer l’échantillon du champ de vue pendant une expérience. On ne peut

donc pas réaliser une image Bright après chaque radiographie.

Cependant, pour les expériences de solidification par tirage, on peut enregistrer une

image Bright à la fin de la solidification et appliquer le traitement décrit ci-dessus.

Cas des alliages à faible contraste (Al-Cu dilué)

Un traitement d’image alternatif consiste à diviser l’image brute Imraw par une image

de référence Imref (Eq. 5.2). Les deux images sont enregistrées (avec le même temps

d’acquisition) lors de la même expérience à des instants différents. Elles doivent avoir les

mêmes dimensions. L’image de référence est enregistrée en début d’expérience, après la

phase de stabilisation (préparation de l’état initial) et avant le début de la solidification.

La région de l’échantillon dans le champ de vue est en grande partie liquide (interface

positionnée en bas du champ de vue).

Imfin =
Imraw

Imref
(5.2)

La division permet de corriger :

– les inhomogénéités spatiales du faisceau (flux plus intense au niveau de l’harmo-

nique)
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– les défauts présents au niveau des cristaux du monochromateur (poussières, rayures)

et au niveau du creuset (rugosité, trou...).

Elle met en évidence l’évolution de la microstructure entre l’état initial et l’état considéré.

La zone grise en bas de l’échantillon correspond à la partie non fondue de l’échantillon

qui a peu évoluée entre les deux images. La zone blanche correspond à la partie soli-

difiée, riche en Al. Dans la phase liquide, on peut observer l’enrichissement en soluté

(ici, Cu) principalement en avant de l’interface S-L (zone plus sombre).

Fig. 5.2 – Images obtenues par radiographie X : (a) Image de référence (t = t0) ; (b)

Image avant traitement d’image (t = t0 + 1917s). (c) Image obtenue par division de

l’image (b) (t = t0 + 1917s) par l’image (a) (à t = t0). Dimension des images ≈ 4.9 mm

x 12.3 mm ; temps d’exposition = 2.5s.

Cas des alliages à contraste presque nul (Al-Si)

Dans le cas des alliages à très faible contraste (par exemple Al-7.0wt%Si), un troisième

type de traitement d’image peut être appliqué. Ce traitement d’image consiste à diviser
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l’image brute par une image antérieure. L’ intervalle de temps ∆t séparant l’acquisi-

tion des deux images est choisi en fonction du temps caractéristique d’évolution de la

microstructure.

Imfin =
Im(t)

Im(t − ∆t)
(5.3)

Un intervalle de temps trop court ne révèle aucune modification de la microstructure.

Un intervalle trop long donne des images floues (Fig. 5.3). Les zones grises corres-

pondent aux régions de l’échantillon (solide ou liquide) qui n’ont pas évoluées entre

l’image considérée Imraw et l’image de référence Imref . Les zones sombres traduisent

une transformation liquide ⊲ solide, les zones claires une transformation solide ⊲ liquide.

Fig. 5.3 – Radiographies enregistres pendant la solidification par refroidissement

contrôlé (R = 1.0 K/min) dun alliage Al-7.0wt%Si (a) avant traitement d’image, (b)

après traitement d’image. Le traitement d’image permet de visualiser la microstructure

dendritique, non visible sur l’image brute (a). (c) Sédimentation d’un grain dendri-

tique révélée par le traitement d’image pendant la croissance dun alliage Al-7.0wt%Si.

L’image claire indique la position initiale du grain, l’image sombre la position actuelle

du grain.
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5.2 Combinaison radiographie/topographie X [8]

La deuxième configuration expérimentale permet la combinaison de deux techniques

d’imagerie X : la radiographie et la topographie. Cette configuration est caractérisé par

l’utilisation d’un faiscau incident polychromatique.

Faisceau blanc et charge thermique

L’utilisation d’un faisceau initial polychromatique (faisceau blanc ou ”White Beam”

WB) permet de collecter plusieurs réflexions (topographies) pour un même cristal et

donc d’obtenir plus d’informations mais elle pose un problème de charge thermique.

Il est possible de diminuer cette charge thermique en utilisant un dispositif appelé

”chopper”. Ce dispositif est constitué de deux disques partiellement évidés. L’ajustement

de leur position respective permet de couper partiellement (0 - 50%) le faisceau incident.

Cependant, la charge thermique demeure non négligeable. Des mesures tests effectuées

au cours de nos campagnes d’expériences ont montré - en mode uniforme (I ≈ 200 mA)

avec un chopper à 15% - des variations de 6 à 10 degrés sur les thermocouples placés au

niveau de l’échantillon lors de l’arrêt du faisceau. Ces variations thermiques induisent la

solidification ou la fusion non controllée de l’échantillon. Pour éviter toute perturbation

thermique au niveau de l’échantillon, il est donc indispensable de travailler avec une

illumination permanente de l’échantillon.

Dans cette configuration expérimentale, une roue est placée derrière l’enceinte ultra-vide

(Fig. 5.4, 5.5 et 5.8). Cette roue présente huit fenêtres : sept d’entre elles permettent

le stockage de films photographiques pour la topographie, la dernière fenêtre (ouverte)

permet le passage du faisceau direct (transmis) pour la radiographie. Par simple rotation

de la roue, il est donc possible de passer d’un mode d’imagerie à l’autre. Cette permuta-

tion est relativement rapide (quelques secondes) comparée à la dynamique de la plupart

des phénomǹes observés pendant les expériences de solidification. Elle s’avère cependant

un facteur limitant dans l’étude de certains phénomènes très rapides et imprévisibles

comme la nucléation et les premiers stades de croissance de grains.

5.2.1 Observation combinée : mode radiographie

En mode radiographie, la roue est positionnée de façon à placer la fenêtre ouverte dans

la trajectoire du faisceau direct (Fig. 5.5).

La Fig. 5.6 récapitule le chemin suivi par les RX en mode radiographie. Le détecteur

utilisé en radiographie dans la configuration combinée est le même que celui utilisée en

radiographie dans la configuration simple : la caméra FReLoN (§ 5.1.1).
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Fig. 5.4 – Photographies du dispositif expérimental de solidification et du dispositif

expérimental d’imagerie

Fig. 5.5 – Schéma du dispositif expérimental combiné en mode radiographie. WB signifie

White Beam (faisceau blanc). MB signifie Monochromatic Beam (faisceau monochro-

matique).
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Fig. 5.6 – Chemin parcouru par les RX de la source au détecteur. WB signifie White

Beam (faisceau blanc). MB signifie Monochromatic Beam (faisceau monochromatique).

Le post-monochromateur

Afin de protéger le détecteur et d’obtenir un contraste optimal, il est indispensable de

monochromatiser le faisceau transmis. Un monochromateur, constitué de deux cristaux

Si(111) (Fig. 5.4 et 5.7), est placé après l’échantillon. La distance dx entre les deux cris-

taux est fixe. L’énergie permettant d’optimiser contraste et transmission est déterminée

pour chaque échantillon (§ 2.2.1). Les valeurs de l’angle d’inclinaison θ des cristaux et de

la hauteur h entre les deux cristaux calculées pour les énergies choisies sont récapitulées

dans le Tab. 5.2.

Echantillon Energie (keV) θ h (mm)

Al-Ni 13.5 8.393o 55.8

Al-Si, Al-Cu 17.5 6.475o 42.5

Al-Pd-Mn 24.0 4.721o 30.8

Tab. 5.2 – Valeurs des angles θ et hauteurs h pour les différentes énergies utilisées. Le

calcul a été effectué en utilisant la loi de Bragg (distance inter-réticulaire d111 = 3.138Å

pour le Si) et dx = 185mm (Fig. 5.7).

La taille maximale du faisceau délivré à la station expérimentale ID19 est 45mm×15mm

(voir § 2.1.3). Dans notre dispositif, la hauteur de faisceau utilisée est, dans cette confi-

gutation, limitée par la longueur des cristaux du post-monochromateur. Pour des angles

d’inclinaison très faibles (comme dans le cas du QC avec θ = 4.721o et E=24.0 keV),

on obtient une hauteur maximale de 10 mm, ce qui reste acceptable.

5.2.2 Observation combinée : mode topographie

En mode topographie, la roue est positionnée de façon à placer un film dans la trajectoire

du faisceau direct (Fig. 5.8).
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Fig. 5.7 – Schéma du post-monochromateur. L’angle d’inclinaison des deux cristaux

Si(111) est noté θ. La hauteur entre les deux cristaux est noté h. La distance entre les

deux cristaux projetée sur un axe x parallèle à la direction du faisceau est notée dx.

Cette distance est fixe

Fig. 5.8 – Schéma du dispositif expérimental combiné en mode topographie. WB signifie

White Beam (faisceau blanc).
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Résolution spatiale et résolution temporelle en topographie

L’utilisation de films photographiques (Fig. 5.9) permet d’avoir à la fois un grand champ

d’investigation 17.8 cm × 12.8 cm et une bonne résolution spatiale : 1 µm pour les films

haute résolution (HR) et 5µm pour les films à résolution standard (SR). On peut sou-

ligner que - dans notre convention - le contraste en topographie est inversé par rapport

à celui adopté en radiographie. Plus le cristal diffracte, plus la réflexion sera sombre

(convention habituelle en topographie).

Fig. 5.9 – Exemple d’un film enregistré lors de la solidification d’un alliage Al-3.5wt%Ni

montrant la croissance dendritique d’un grain.

Afin d’illuminer en permanence l’échantillon (charge thermique), le contrôle du temps

d’exposition est assuré par un ”post-specimen shutter” situé après l’enceinte UHV et

avant la roue (Fig. 5.4 et 5.8). Les temps d’exposition utilisés lors de nos campagnes

d’expériences sont de l’ordre de la seconde. Un ”beam-stop”, fixé sur la fenêtre de l’en-

ceinte UHV - côté sortie, permet d’absorber le faisceau direct (visible sur la Fig. 5.9).

Sans cette précaution, le faisceau direct, beaucoup plus intense que les faisceaux dif-

fractés, provoquerait une surexposition (noircissement) des films. Le beam-stop est

évidemment déplacé hors du faisceau transmis quand le dispositif est utilisé en mode

radiographie.

La topographie aux RX en faisceau polychromatique (voir § 2.3) permet d’enregis-

trer, en une seule exposition, plusieurs taches de diffraction, apportant des informations

complémentaires (Fig. 5.10). La distance échantillon-détecteur (film) est donc un pa-

ramètre crucial en topographie. Plus on réussira à minimiser cette distance, plus on

collectera de reflexions sur le film. Dans notre cas, étant donnée la taille de l’enceinte

ultra-vide, la distance Dtopo minimale accessible est de l’ordre d’une vingtaine de cm.
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Fig. 5.10 – Croissance d’un alliage Al-7.0wt%Si. Les deux taches de diffraction

(réflexions 200 et 220) montrent des contrastes différents et apportent donc des in-

formations complémentaires.

Grace à cette technique, il est possible de déterminer l’orientation un cristal a priori in-

connue. Il est aussi possible de caractériser (quantifier) des distorsions de la microstruc-

ture (rotation, bending) et de déterminer la présence ou non de défauts : dislocations,

sous-joints de grain, macles.

5.2.3 Complémentarité des deux techniques d’imagerie

La Fig. 5.11 montre un exemple d’images obtenues par radiographie et topographie de

la même microstructure de solidification. La différence entre les informations apportées

par chacune des deux techniques est clairement visible.

D’un point de vue théorique

La radiographie permet la visualisation sans déformation et en temps réel de la forme

de la microstructure en cours de développement.

La topographie donne des renseignements sur la qualité cristalline et les défauts

présents au sein de la microstructure de solidification. L’image obtenue en topographie

peut être distordue,le plus souvent suivant la direction de diffraction.
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D’un point de vue pratique

En topographie, seule la phase cristalline solidifiée diffracte : le liquide n’est donc pas

visible. Sur la radiographie, on peut observer la nucléation d’un grain en avant d’une

microstructure colonnaire. Ce grain n’est pas visible sur l’image topographique. En effet,

ce grain présente une orientation cristallographique différente de celle de la microstruc-

ture colonnaire et diffracte pour un autre angle. Suite à la nucléation de ce grain, la

croissance de la microstructure colonnaire est stoppée. Les franges d’interférence visibles

au niveau des branches (sur l’image obtenue en topographie) témoignent de la haute

qualité cristalline de la microstructure. Le contraste noir au bas de l’image révèle une

forte distorsion à ce niveau.

Fig. 5.11 – Images obtenues par radiographie (à gauche) et topographie (à droite)

pendant la solidification de l’alliage Al-3.5wt%Ni.
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Bilan : Résolutions (spatiale et temporelle) et champ de vue du dispositif

expérimental d’imagerie - configuration combinée

Mode Résolution Résolution Champ

d’imagerie spatiale temporelle d’observation

Radiographie 15 µm 1 - 5 s 15 mm × 15 (10) mm

Topographie 1 - 5 µm 0.5 - 2 s 17.8 cm × 12.8 cm

Tab. 5.3 – Résolutions (spatiale et temporelle) et champ de vue en radiographie et en

topographie
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Chapitre 6

Analyse in situ et en temps réel

du processus de TGZM

Il a été clairement démontré [10, 53, 54], que la phase de stabilisation thermique après la

fusion de l’échantillon est primordiale pour le bon déroulement des expériences de solidi-

fication. En effet, c’est durant cette phase que l’état initial de l’échantillon (morphologie

de l’interface, ségrégation de soluté dans le bain fondu) se prépare.

L’évolution de la microstructure pendant la phase de stabilistation est liée au processus

de TGZM (Temperature Gradient Zone Melting), mis en évidence par Pfann [55] en

1955, révélé par des analyses postmortem en 2003 [53] et récemment (2006) observé

directement par radiographie X synchrotron [54].

Après un bref rappel sur l’origine du TGZM, nous analyserons les effets induits par le

TGZM pendant les phases de fusion et stabilisation. Une seconde partie portera sur

l’influence du TGZM au cours du mûrissement de la microstructure dendritique.

6.1 Rappel sur le processus de TGZM

Le processus de TGZM (Temperature Gradient Zone Melting) a été mis en évidence par

Pfann [55]. Pour expliquer ce mécanisme, considérons le cas simple d’une goutte liquide

incluse dans une matrice solide d’un alliage, le tout soumis à un gradient de température

(Fig. 6.1).

87
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Fig. 6.1 – (a) Représentation schématique de l’effet du processus de TGZM (Tempera-

ture Gradient Zone Melting) sur une goutte de liquide insérée dans une matrice solide et

sur un canal de liquide situé entre deux bras secondaires d’une dendrite. (b) et (c) Sec-

tions longitudinales d’un échantillon Al-1.5wt%Ni montrant la microstructure de la zone

pâteuse juste après la fusion (b) et après 7 heures de stabilisation thermique (c) [53].

Sur l’image (c), la plupart des inclusions de liquide ont disparu. Quelques canaux ver-

ticaux sont visibles. Ce changement prononcé de microstructure est dû au processus de

TGZM [56].
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Cette étude est réalisée en considérant un équilibre thermodynamique local. Les parties

opposées (chaude et froide) de cette goutte se trouvent à des températures et à des

concentrations différentes (C1 et C2). Par conséquent, un flux de diffusion du soluté

s’établit du bas vers le haut à l’intérieur du liquide. La concentration de la partie froide

(resp. chaude) de la goutte C2 décrôıt (resp. crôıt) et donc sa température d’équilibre

crôıt (resp. décrôıt). On a ainsi simultanément : un phénomène de solidification de la

partie froide du liquide et un processus de fusion de la partie chaude. Par ce mécanisme,

la goutte migre vers les régions les plus chaudes. Ce phénomène a notamment été étudié

en détail par Nguyen-Thi et al. [53] mais par des analyses postmortem. Les coupes

longitudinales (Fig. 6.1b et c) soulignent l’évolution de la microstructure de la zone

pâteuse due au phénomène de TGZM.

Le phénomène de migration a lieu indépendamment de la forme de la zone liquide

(goutte sphérique, canal cylindrique ou couche liquide) mais la vitesse de migration

dépend de cette forme comme l’a montré W.A. Tiller [57]. En négligeant la diffusion

dans le solide et les phénomènes de thermo-transport, l’expression de la vitesse moyenne

de migration s’écrit [57] :

Vmig =
−GdDL

mC∗

L(1 − k)
(6.1)

avec Gd le gradient du liquide dans la goutte/canal, DL le coefficient de diffusion de

soluté dans le liquide, k le coefficient de partition, m la pente du liquidus (m est négatif

quand k < 1) et C∗

L la composition du liquide à l’interface. Il est important de noter

que le gradient de température à l’intérieur des gouttes dépend du milieu environnant.

Il peut donc varier de GL, le gradient thermique dans la phase liquide, à GS , le gradient

thermique dans la phase solide.

La relation entre GS et GL est la suivante [35] :

GS =
KL

KS
GL (6.2)

avec KL et KS les conductivités thermiques de l’alliage dans le liquide et dans le solide.

Typiquement (pour les métaux), KL/KS = 0.5 et l’équation 6.2 devient :

GL = 2 · GS (6.3)

Dans le cas de l’alliage Al-3.5wt%Ni, en prenant C∗

L ≈ CE = 5.7wt%, Gd ≈ 15 K/cm,

DL ≈ 2.2 × 10−5 cm2/s, m = -3.51 K/wt% et (1-k)≈1, on obtient une vitesse de

migration de l’ordre de 0.17 µm/s.
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Par ce même mécanisme, Allen et Hunt [58] expliquent également le phénomène de

dérive vers la pointe des branches secondaires des dendrites de succinonitrile observée

expérimentalement. Ce mouvement résulterait à la fois de la solidification (côté froid) et

de la refusion (côté chaud) du bras secondaire (Fig. 6.1a). Les expressions analytiques

des vitesses de solidification aux interfaces solide-liquide - côté froid (Equation 6.4) et

côté chaud (Equation 6.5) - du liquide pris entre deux bras sedondaires s’écrivent [56,

58] :

Vsolidification =
−GdDL

mC∗

L(1 − k)

(
1 +

V L

2DL

)
(6.4)

et

Vrefusion =
−GdDL

mC∗

L(1 − k)

(
1 −

V L

2DL

)
(6.5)

avec V la vitesse de croissance, L la largeur du canal de liquide situé entre deux bras

secondaires (Fig. 6.1a), Gd le gradient thermique dans le canal de liquide. La valeur

de Gd dépend de la quantité relative des phases solide et liquide à proximité du canal

liquide. On notera que la vitesse moyenne de migration du canal liquide est simplement

égale à la vitesse de migration d’une goutte de liquide (Eq. 6.1) proposée par Tiller [57].

6.2 TGZM durant les phases de fusion et stabilisation

Le protocole de solidification pour obtenir l’interface solide-liquide initiale est iden-

tique pour tous les échantillons. Les étapes de ce protocole sont directement observées

par radiographie X. La première étape consiste à fondre, partiellement ou totalement,

l’échantillon solide. La seconde étape est la phase de stabilisation thermique durant

laquelle l’ensemble expérimental est laissé immobile. La durée de cette phase de stabili-

sation peut varier entre une et dix heures. Le but est d’obtenir des conditions thermique-

ment et chimiquement stables avant le début de la solidification. Fusion et stabilisation

déterminent l’état initial à partir duquel débute la solidification et jouent donc un rôle

critique sur le transitoire initial de solidification puis sur la microstructure de croissance.

Par conséquent, il est essentiel d’analyser ces étapes préliminaires.

6.2.1 Etat initial avant la fusion

La caractérisation de l’état initial des échantillons a déjà été effectuée dans le cadre de

la thèse de Y. Dabo pour un alliage Al-1.5wt%Ni [59]. Les conclusions de son étude
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restent valables dans le cas des l’alliage Al-3.5wt%Ni et Al-7.0wt%Si. Le barreau initial

est constitué d’une matrice d’aluminium contenant des inclusions ou précipités riches en

soluté. L’origine de ces inclusions se trouve dans la phase d’élaboration des barreaux. Ils

ont été obtenus par croissance équiaxe à partir du bain fondu qui donne une structure

à grains fins. Dans le cas du système Al-Ni, la très faible solubilité du nickel dans

l’aluminium est responsable d’un rejet quasiment complet du soluté (nickel) au cours

de la solidification. Le soluté rejeté se concentre dans les joints de grain et entre les

bras des dendrites avant de solidifier à une composition proche de l’eutectique, donnant

naissance à des inclusions.

6.2.2 Fusion

Pendant la fusion, on observe l’apparition d’une zone pâteuse mi-solide mi-liquide (Mu-

shy Zone), correspondant à l’intervalle de température situé entre la température du

liquidus TL et celle de l’eutectique TE (Fig. 6.2 et 6.3). Cette zone pâteuse appuie sur

les parois souples du creuset et l’échantillon s’épaissit. Pendant cette phase de fusion le

processus de TGZM a déjà commencé, mais son effet est encore négligeable.

6.2.3 Stabilisation thermique

Le mécanisme de diffusion des inclusions liquides par TGZM prend toute son importance

au cours de la phase de stabilisation. Les zones liquides se déplacent progressivement

du bas vers le haut jusqu’à atteindre l’interface située à une température T , T ≤ TL,

puis sont rejetées dans la phase liquide. Ainsi, la zone pâteuse se vide progressivement

de ses inclusions riches en soluté et se transforme en une bande constituée de la phase

α-Al (Fig. 6.2 et 6.3).

Une analyse du processus de TGZM a été réalisée in situ pendant la phase de sta-

bilisation d’un alliage Al-3.5%wtNi. Pour cet alliage, étant donné le diagramme de

phases, la zone pâteuse s’étend d’une température proche de la température eutectique

TE = 640oC à une température proche de la température du liquidus TL ≈ 648oC. La

longueur de la zone partiellement fondue peut-être estimée par LMZ = (TL − TE)/GL

(en début de tgzm) ou LMZ = (TL − TE)/GS (en fin de TGZM) soit 3 mm ≪ LMZ ≪

5 mm en prenant GL = 30 K/cm et GS = 15 K/cm (valeurs typiques utilisées pour nos

expériences). Dans le cas de l’alliage Al-3.5wt%Ni, il est possible d’observer en continu

l’évolution de la zone pâteuse en radiographie, la caméra FReLoN (objectif 7.46) of-

frant un champ de vue maximal de 15 mm × 15mm (cf § 5.1.1). Cette étude n’est en

revanche pas réalisable avec l’alliage Al-7.0wt%Si, qui présente un intervalle de solidi-
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fication beaucoup plus étendu (TL = 618oC et TE = 577oC) et donc une longueur de

zone pâteuse de l’odre de 14 mm ≪ LMZ ≪ 27 mm (en considérant les mêmes GL = 30

K/cm et GS = 15 K/cm), supérieure aux dimensions du champ d’observation.

Le Fig. 6.2 montre une séquence d’images enregistrées pendant la phase de stabilisation

thermique d’un alliage Al-3.5wt%Ni. t0 correspond à la fin de la phase de fusion et au

début de la phase de stabilisation thermique, qui durera 10h30min. Tout au long de

l’expérience, des images de la zone partiellement fondue sont enregistrées en continu. Il

est ainsi possible de suivre l’évolution de formation de la microstructure de cette zone.

Le protocole expérimental est le suivant.

La première étape consiste à fondre partiellement l’échantillon original (conservation

d’un talon non-fondu) en augmentant simultanément les températures des deux éléments

chauffants. Au cours de cette phase de fusion, les isothermes se déplacent de haut en

bas dans le champ d’observation de la caméra alors que l’échantillon reste immobile.

Cette fusion partielle provoque un épaississement de l’échantillon (à l’intérieur de son

creuset souple), qui se traduit par une absorption des rayons X accrue. La fusion pro-

gressive de l’échantillon est donc facilement révélée par la radiographie en absorption.

La phase de fusion est arrêtée à t = t0, quand toute la zone pâteuse est dans le champ

d’observation. Les températures des deux éléments chauffants sont alors maintenues

constantes pour toute la durée de la phase de stabilisation. Le gradient thermique ver-

tical (GL en début de stabilisation) est de l’ordre de 20 K/cm. Pendant la phase de

stabilisation, l’épaisseur de l’échantillon s’uniformise.

Peu de temps après l’arrêt de la fusion (Fig. 6.2b), on observe une re-solidification par-

tielle au bas de l’échantillon avec une remontée de l’isotherme TE d’environ 3-4 mm. Ce

phénomène est probablemnet dû à une surchauffe de l’échantillon (inertie thermique),

non négligeable dans des expériences de fusion réalisées avec des échantillons de petites

dimensions et en particulier de faible épaisseur. De plus, dans ce type d’expérience,

l’échantillon est situé en grande partie dans la zone supérieure (chaude) du four, ce qui

favorise cet effet de surchauffe.

Le processus de TGZM a déjà commencé pendant les phases de fusion et re-solidification,

entrainant une migration des gouttes/canaux situé(e)s au sommet de la zone pâteuse

vers la phase liquide. Cependant ces effets restent peu visibles comparés à ceux observés

pendant la phase de stabilisation.

Les figures suivantes (Fig. 6.2c-f) montrent l’évolution de la microstucture de la zone
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pâteuse pendant la phase de stabilisation. La diminution progressive de la fraction de

liquide se traduit par une image de la zone pâteuse (obtenue en radiographie) de plus

en plus claire. En effet, le soluté (Ni) est progressivement évacué de la zone pâteuse,

laissant une bande d’aluminum pur.

Après 10h30min de stabilisation thermique (Fig. 6.2f), presque tous les canaux horizon-

taux et inclusions ont disparu alors que les canaux verticaux sont toujours présents.

Le cas des canaux est plus complexe que celui des gouttes. En effet, le comportement

des canaux dépend fortement de leur orientation par rapport au gradient thermique.

Pour des canaux horizontaux, dans notre configuration perpendiculaires au gradient

thermique, le flux de chaleur est transmis à travers le canal liquide de telle sorte que

Gd ≈ GL. Pour des canaux verticaux, le flux de chaleur est transmis à travers la matrice

solide et Gd ≈ GS . En conséquence, la migration par TGZM à une température donnée

(Eq. 6.1) est environ deux fois plus rapide pour les premiers que pour les seconds

(GL = 2 · GS , Eq. 6.3).

Deux phénomènes participent à la diminution de la longueur de la zone pâteuse LMZ

au cours de la phase de stabilisation (Fig. 6.3b) :

– la migration du liquide entrainant la formation d’une bande d’aluminium pur en

avant de la température eutectique TE

– le soluté rejeté dans la phase liquide provoquant une refusion de la partie supérieure

de la zone pâteuse et l’accumulation de Ni dans cette zone.

On notera que la partie inférieure de l’échantillon, zone blanche sur les images de la

Fig. 6.2 (en raison du contraste acccentué), ne présente aucun changement durant toute

la phase de stabilisation. Ceci confirme son état solide.
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Fig. 6.2 – Al-3.5wt%Ni. Radiographies illustrant l’évolution de la microstructure de

la zone pâteuse pendant la phase de stabilisation thermique : (a) t = t0 + 20min, (b)

t = t0 + 1h, (c) t = t0 + 2h30min, (d) t = t0 + 3h, (e) t = t0 + 5h, (f) t = t0 + 10h30.

La largeur de l’échantillon est ≈ 6 mm. La talon non-fondu de l’échantillon n’est pas

visible en raison du contraste poussé des images.
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Fig. 6.3 – Evolution de la zone pâteuse au cours de la phase de stabilisation thermique.
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Mesure de la vitesse de migration des gouttes pendant la phase de stabili-

sation [56]

A partir des images de la zone pâteuse enregistrées en radiographie X pendant la phase

de stabilisation (Fig. 6.2), il est possible de déterminer la position des gouttes de liquide

en fonction du temps. Par souci de clarté, seules les données expérimentales pour une

sélection de 6 gouttes sont reportées sur le graphique en Fig. 6.4 :

– Sur la gauche du graphique, les mesures effectuées sur trois gouttes en début de

TGZM - la fraction de liquide dans la zone pâteuse est encore importante. On

observe une variation linéaire de la position des gouttes en fonction du temps. La

vitesse de migration de chaque goutte est donc simplement donnée par la pente

de la droite : V exp
1 = 0.25, 0.29 et 0.31 µm/s. Ces valeurs sont en accord avec la

valeur théorique Vmig = 0.3 µm/s donnée par l’équation 6.1 en prenant Gd = GL

= 30 K/cm, DL = 2.2 × 10−5 cm2/s, m = -3.51 K/wt%, C∗

L = CE = 5.7 wt%

and 1 − k ≈ 1.

– Sur la droite du graphique, les mesures effectuées sur trois gouttes en fin de TGZM.

On observe aussi une variation linéaire de la position des gouttes en fonction du

temps. Mais les vitesses (pentes) mesurées sont plus faibles : V exp
2 = 0.14, 0.15 et

0.18 µm/s.

On a donc V exp
1 ≈ 2∗V exp

2 . Ce facteur 2 pourrait être attribué à la diminution progressive

du gradient thermique dans la goutte Gd, de Gd = GL = 2·GS (Eq. 6.3) à Gd = GS liée à

la diminution de la fraction liquide dans la zone pâteuse durant la phase de stabilisation.

A partir des vitesses de migration mesurées, il est possible d’estimer le temps nécessaire

pour atteindre un état asymptotique (obtention d’une bande d’aluminium pur) en cal-

culant le temps mis par une goutte pour traverser toute la zone pâteuse :

τmig =
TL − TE

Gd
·

1

Vmig
(6.6)

Pour l’alliage Al-3.5wt%Ni, (TE = 640oC et TL = 648oC), en prenant Gd ≈ 25 K/cm

et en considérant une vitesse de migration moyenne de 0.22 µm/s, le temps nécessaire

pour atteindre un état asymptotique (Equation 6.6) serait de l’ordre de 4 heures.

Dans le cas de l’alliage Al-Ni, l’homogénéisation du liquide se fait principalement par

diffusion du nickel (plus dense que l’aluminium). Ce phénomène de diffusion de soluté

requiert un temps très long :
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Fig. 6.4 – Evolution de la position des gouttes de liquide en fonction du temps durant

la phase de stabilisation thermique. La vitesse de migration de la goutte est donnée par

la pente de la droite. Une valeur moyenne de 0.3 µm/s (respectivement 0.15 µm/s) est

obtenue pour la série de gauche (respectivement de droite). Ce facteur 2 entre les vitesses

mesurées pour les gouttes de la série de gauche et celles de la série de droite est dû à

une variation de gradient thermique dans la zone pâteuse en raison de l’augmentation

de la fraction solide pendant la phase de stabilisation thermique.
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τdiff =
L2

MZ

DL
(6.7)

avec LMZ la longueur totale de la zone pâteuse et DL la diffusivité du soluté dans le

liquide. En prenant 3 mm ≪ LMZ ≪ 5 mm et DL = 2.2 × 10−3 mm2/s, on obtient

1h ≪ τdiff ≪ 3h.

Etant donné les valeurs calculées pour τmig et τdiff , il faudrait prévoir une étape de

stabilisation de l’ordre de 5 à 6h avant chaque expérience de solidification. Cependant,

afin d’optimiser au maximum le temps attribué pour les expériences, l’étape de stabili-

sation est - dans la mesure du possible (i.e. sans négliger la préparation de l’état initial

de l’échantillon) - écourtée. L’état asymptotique final (bande complète d’aluminium

presque pur + phase liquide homogène) présenté sur la Fig. 6.3c n’est jamais atteint.

Par conséquent, l’interface solide-liquide initiale présente de nombreux canaux liquides

riches en soluté débouchant dans la phase liquide.

L’utilisation du dispositif d’imagerie combinée (radiographie/topographie X) développé

pendant ma thèse, nous a permis de caractériser le talon solide obtenu après stabilisa-

tion. L’analyse des taches de diffraction montre qu’après plusieurs heures de stabilisa-

tion, le nombre de grains a fortement diminué par rapport au nombre de grains initia-

lement présents avant la fusion (cf. § 6.2.1). La zone pâteuse est maintenant constituée

de plusieurs grains séparés par des canaux liquides (Fig. 6.5). La plupart du temps, les

grains ont des orientations cristallographiques différentes. Ces grains imposeront par la

suite leur orientation cristallographique aux microstructures de solidification (Fig. 6.6).
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Fig. 6.5 – Radiographie (gauche) et topographie (droite) du solide initial après 5 heures

de stabilisation. L’emplacement des taches de diffraction a été réarrangé de façon à

retrouver la forme du talon solide de l’échantillon. les grains ont des orientations cris-

tallographiques différentes.
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Fig. 6.6 – Radiographie (haut) et topographies (bas) enregistrées lors de la solidification

de l’alliage Al-7.0wt%Si (Ginit ≈ 17.5 K/cm, refroidissement appliquée à la zone chaude :

R = 0.25 K/min, t = t0 + 28min). Les microstructures dendritiques adoptent la même

orientation que le grain à partir duquel elles se développent.
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6.3 Evolution de la microstructure de solidification

L’évolution des bras secondaires des dendrites est principalement contrôlée par deux

mécanismes : les effets de courbures (dissolution par courbure [60]) et les effets dus au

TGZM. Le dispositif d’imagerie X combinée (radiographie/topographie) nous a permis

d’observer ces deux mécanismes.

6.3.1 Mouvement ascendant des bras secondaires induit par le proces-

sus de TGZM

De récentes études [9, 56, 58] ont montré que le phénomène de TGZM entraine un

mouvement ascendant des bras secondaires suivant le gradient thermique.

Ce mouvement migratoire des bras secondaires est négligeable sur les alliages Al-Ni pour

essentiellement deux raisons :

– un intervalle de solidification court (TE = 913K = 640Co et TL = 921K = 648Co)

qui entraine une capture rapide de la microstructure dendritique par l’eutectique

solide (le processus de TGZM ne peut agir efficacement).

– une microstructure dendritique pas très fine qui rend difficile l’observation de la

migration des bras secondaires (canaux liquides de faible épaisseur).

Aussi, les expériences ont été réalisées sur un alliage Al-7.0wt%Si. Cet alliage présente un

intervalle de solidification plus grand (TE = 850K = 577Co et TL = 891K = 618Co) et

une microstructure dendritique de croissance plus fine (fraction liquide plus importante).

La Fig. 6.7 montre une séquence de trois radiographies X après traitement d’image. Pour

l’alliage Al-Si, alliage présentant un très faible contraste en radiographie d’absorption,

on applique le traitement d’image décrit par l’Eq. 5.3 au § 5.1.2.

Pour cette expérience, une vitesse de refroidissement R = 0.5 K/min a été imposée sur

la partie haute du four. La vitesse de solidification mesurée à partir du déplacement

des isothermes est 10 µm/s. La position quasi-horizontale des bras secondaires (i.e per-

pendiculaire à la direction du gradient thermique) rend l’analyse plus facile. Les bras

secondaires sur la gauche du tronc primaire sont numérotés. Il est possible de suivre leur

mouvement de migration dans le sens du gradient thermique. Il est encore plus facile

d’observer ce mouvement ascentionnel sur les films réalisés à partir d’une séquence de

radiographies. Dans cette configutation où les canaux de liquide horizontaux coupent le

flux thermique, le gradient thermique est imposé par la zone liquide : Gd ≈ GL. Le trai-
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Fig. 6.7 – Séquence de trois radiographies (E = 17.5 keV) montrant l’évolution de la mi-

crostructure dendritique et le mouvement des bras secondaires. Les bras sont numérotés

afin de faciliter l’observation. Alliage Al-7.0wt%Si, V = 10 µm/s), t0 référence tempo-

relle choisie arbitrairement. Le cercle (a) marque l’existence d’une cellule - entre les

cellules 6 et 7 - qui par la suite disparait (b) et (c). Les carrés (b) et (c) souligne une

refusion/dissolution partielle au niveau du cou de la cellule 5.
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tement d’image met en évidence les phénomènes de solidification et refusion/dissolution

impliqués dans le mouvement de migration. Tous les bras secondaires présentent une

bande blanche (zone de refusion) et une bande sombre (zone de solidification). En raison

de la résolution spatiale en radiographie X, il est impossible de mesurer précisément les

vitesses de refusion et solidification. Cependant, il est possible de déterminer la vitesse

moyenne de migration du liquide situé entre deux bras : V exp= 0.17 µm/s. Cette valeur

est en bon accord avec la valeur théorique Vmig= 0.16 µm/s donnée par l’équation 6.1

en prenant DL = 3.10−5 cm2/s, m = -6.5 K/wt%, C∗

L = CE = 13.0 wt%, k=0.13 et Gd

= GL ≈ 40 K/cm.

6.3.2 Mécanismes de croissance et mûrissement des microstructures

Pendand la migration des bras secondaires induite par le processus de TGZM (Fig. 6.8

r1, r2 et r3), on peut également observer le mûrissement des dendrites (Fig. 6.8 t1,

t2 et t3). Le mécanisme de mûrissement le plus fréquemment observé est le pontage

par coalescence. Ce mécanisme est illustré sur les topographies Fig. 6.8 et Fig. 6.9d

(voir aussi Fig. 2.15). Les branches tertiaires, en se collant aux branches secondaires

adjacentes, laissent des trous dans la microstructure. Le mécanisme de pontage par

coalescence a notamment été étudié par Grasso et al. [61], Boettinger et al. [62] et

Rappaz et al. [63].

D’autres mécanismes participent à la croissance et au mûrissement des branches secon-

daires. Parmi eux : la dissolution-reprécipitation et la coalescence. Ils agissent de façon

compétitive et il n’est pas rare d’observer l’action quasi-simultanée des deux mécanismes

sur la microstructure. La Fig. 6.9 illustrent ces mécanismes. On observe - par exemple

- la disparition d’une petite cellule située entre les branches 1 et 2 - contour trait poin-

tillé probablement par dissolution. Les images suggèrent que la matière diffuse puis se

dépose sur la branche voisine 2 qui s’épaissit. Ce mécanisme correspond au modèle

A (Fig. 6.10) proposé par Kattamis et col [60]. Les cercles en trait plein soulignent

un autre mécanisme, correspondant au modèle B (Fig. 6.10) suggéré par Kattamis

et al. [60]. Dans ce cas, la matière issue de la dissolution des pointes de deux cellules

voisines diffuse vers l’espace initialement compris entre les deux cellules.

De tels mécanismes ont également été récemment observés par micro-tomographie (3D)

synchrotron par Limodin et al. [64] pendant le mûrissement de la microstructure den-

dritique obtenue dans le cas d’alliages Al-Cu.
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Fig. 6.8 – Croissance et mûrissement de la microstructure dendritique au cours de la

solidification de l’alliage Al-7.0wt%Si (Ginit ≈ 17.5 K/cm, refroidissement appliquée à

la zone chaude : R = 0.5 K/min). Radiographies (r) et topographies (t) enregistrées à

t = t0 + 31min (r1 et t1), t = t0 + 38min (r2 et t2) et t = t0 + 54min (r3 et t3). Sur les

radiographies, on peut observer la migration des bras secondaires (flèches rouge/verte).

Sur les topographies, on peut observer le mécanisme de pontage par coalescence (dans

les zones encadrées par exemple).
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Fig. 6.9 – Croissance et mûrissement de la microstructure dendritique au cours de la

solidification de l’alliage Al-7.0wt%Si (Ginit ≈ 17.5 K/cm, refroidissement appliquée à

la zone chaude : R = 0.25 K/min). Topographie (Fig. 6.6 : gb) à t = t0 +49min (a), t =

t0+62min (b), t = t0+72min (c) et t = t0+88min (d). Les mécanismes de mûrissement

correspondant aux modèles A et B proposés pas Kattamis et al. [60] agissent de manière

compétitive. Mécanisme/modèle A entre les branches 1 et 2 - pointillés - et entre les

branches 8 et 9. Mécanisme/modèle B entre les branches 8 et 9 - cercles trait plein -

Combinaison des deux mécanismes (modèles A et B) entre les cellules 2 et 3. On observe

également des mécanismes de pontage par coalescence - carrés trait plein.



106 CHAPITRE 6. TGZM

Fig. 6.10 – Modèles A et B proposés par Kattamis et al. [60] pour expliquer les

mécanismes de mûrissement des microstructures dendritiques. Modèle A (a) : dis-

parition pas dissolution des petites dendrites au profit des plus grosses - la matière issue

de la dissolution diffuse et se dépose sur les dendrites voisines. Modèle B (b) : disso-

lution des pointes de deux dendrites adjacentes de dimensions semblables. La matière

provenant de la dissolution vient combler l’espace entre les dendrites en se déposant au

niveau du cou entre les deux dendrites.



Chapitre 7

Etude quantitative de la

concentration en soluté

Introduction

Au cours de la solidification d’un alliage, la phase liquide s’enrichit progressivement en

soluté (k < 1). Le soluté rejeté s’accumule en avant de l’interface et forme une couche

appelée couche limite solutale. Un gradient de concentration en soluté s’établit donc

dans la phase liquide. Ce gradient dépend du régime de solidification (front plan /

cellules / dendrites) et du type de transport (régime diffusif/régime convectif).

Les phénomènes de ségrégation peuvent se manifester à différentes échelles : ségrégation

à grande portée (typiquement quelques longueurs de diffusion ls ≈ DL/V ) ou ma-

croségrégation, ségrégation à courte portée (typiquement quelques Rtip, Rtip désignant

le rayon de courbure au niveau de la pointe de la dendrite) ou microségrégation.

Les propriétés finales des matériaux solidifiés dépendent fortement des phénomènes de

ségrégation survenant pendant la croissance. Par conséquent l’étude de ces phénomènes

se révèle indispensable. La caractérisation de la segrégation devrait permettre un meilleur

contrôle des processus de fabrication et donc des propriétés des matériaux élaborés.

Des mesures classiques par microsonde électronique permettent de mesurer les profils de

soluté dans l’échantillon [65, 66, 67]. Cependant, ces mesures postmortem sont en général

faussées par les effets de trempe et de diffusion à l’état solide. Elles sont donc principa-

lement limitées à l’étude de systèmes dans des conditions stationnaires. Seule une étude

in situ permet une observation directe des phénomènes dynamiques de ségrégation mis

en jeu dans le processus de solidification. Dans le cas des alliages transparents, Losert

107
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et al. [68, 69] ont mesuré l’évolution des profils de concentration dans la phase liquide

en ajoutant un colorant (coumarin 152) dans l’alliage initial. Dans le cas des alliages

métalliques, les premières observations des champs de soluté ont été réalisées par Yin

et al. [19, 70] en laboratoire (source W) sur des alliages Ga-In. Un dispositif optique

(tube RX + microfocus) développé par Boden et al. [71] a également permis l’étude

par radioscopie X des champs de concentration et du flux de soluté toujours dans le cas

des alliages Ga-In. Récemment, Mathiesen et al. [4] ont mesuré in situ les champs de

concentration en soluté à proximité des dendrites (pointes, bras secondaires) par radio-

graphie synchrotron pour des alliages Al-Cu. Cependant, le champ de vue très réduit

( 1mm2) de leur dispositif expérimental ne permet pas l’étude des profils de soluté à

longue portée.

Dans le cadre de ma thèse, nous avons développé une méthode quantitative permettant

de suivre l’évolution de la concentration d’un alliage pendant sa croissance. Dans ce

chapitre, nous expliquerons comment, à partir des images obtenues en radiographie en

transmission pendant la croissance d’un alliage binaire métallique, il est possible de

mesurer les champs de concentration - dans la phase solide et dans la phase liquide

- tout au long du processus de solidification. Cette méthode sera ensuite appliquée à

l’étude de la solidification d’un alliage Al-4.0wt%Cu, principalement pendant la phase

de croissance en front plan.

7.1 Procédure d’analyse

7.1.1 Radiographie d’absorption

L’alliage Al-4.0wt%Cu est un bon candidat pour la radiographie d’absorption (Cf § 2.2.1).

L’origine du contraste d’absorption provient non seulement de la différence de densité

entre les deux éléments - Al et Cu (ZAl = 13 et ZCu = 29) - mais aussi de l’écart de

densité entre les différentes phases - solide et liquide.

Le traitement d’image par division (Eq. 5.2) s’est révèlé ici nécessaire : l’image choisie

pour référence correspond à une image enregistrée à la fin de la phase de stabilisation

et juste avant le début de solidification - t = t0 - (Fig. 7.1a) : l’échantillon est en

grande partie liquide - l’interface S-L en bas du champ de vue. Le résultat de la division

(Fig. 7.1c) met clairement en évidence la microstructure nouvellement solidifiée (zone

blanche). On peut aussi observer - dans la partie inférieure de l’image - les canaux

formés par TGZM (migration de gouttes de soluté à l’intérieur du talon solide - Cf.
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§ 6.1). La zone plus sombre en avant de l’interface S-L correspond à la couche limite

solutale. L’accumulation de soluté (cuivre) est donc déjà qualitativement visible.

Fig. 7.1 – Images obtenues par radiographie X : (a) Image de référence (t = t0) ;

(b) Image avant traitement d’image (t = t0 + 1917s). (c) Image obtenue par division

de l’image (b) par l’image (a). TDimension des images ≈ 4.9 mm x 12.3 mm ; temps

d’exposition = 2.5s.

Si on considère l’image obtenue après division (Fig. 7.1c), l’information apportée par

cette image est donnée par :

Idiv =
Iraw

Iref
(7.1)

avec Idiv l’intensité transmise de l’image obtenue par division, Iraw l’intensité transmise

de l’image brute à l’instant considéré et Iref l’intensité transmise de l’image de référence.

Soit en utilisant la loi de Beer-Lambert :
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Idiv =
I0(t) · exp(−µraw · xraw)

I0(t0) · exp(−µref · xref )
(7.2)

avec µ le coefficient d’absorption linéaire et x l’épaisseur de l’échantillon pour l’image

de référence (ref) ou l’image brute (raw).

La simplification par I0(t) est uniquement possible si la variation de I0 entre les deux

images est négligeable comparée à la variation du paramètre étudié i.e. la concentration

en cuivre (Eq 7.3)). Cette hypothèse (hyp 0) doit être vérifiée en fin d’étude.

∆I0

I0
≪

∆CCu

CCu
(7.3)

Un facteur correctif Fcorr(t) peut être éventuellement appliqué pour corriger les varia-

tions d’intensité. Ces variations sont principalement liées à la dérive de l’optique (mono-

chromateur, scintillateur...) et/ou à la diminution d’intensité I0 du faisceau électronique

dans l’anneau. Dans notre cas, nous avons mesuré : ∆I0/I0 < 1%.

Idiv = Fcorr(t) ·
exp(−µraw · xraw)

exp(−µref · xref )
(7.4)

et finalement la transmission Traw s’exprime :

Traw = exp(−µraw · xraw) = Idiv · exp(−µref · xref ) (7.5)

ou encore

Traw = Idiv · Tref (7.6)

Idiv est donnée par la valeur - en niveau de gris - des pixels de l’image obtenue après

division (Fig. 7.1c). L’information recherchée i.e. la composition de l’alliage à un instant

t est contenue dans le coefficient µraw via la densité ρraw. Afin de pouvoir déterminer

Traw et donc µraw, il nous faut tout d’abord calculer la transmission Tref correspondant

à une référence idéale i.e. un échantillon de composition initiale C0 et d’épaisseur xref .

Pour accéder aux valeurs absolues de concentration, il est nécessaire d’émettre certaines

hypothèses.
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7.1.2 Hypothèses sur la composition et l’épaisseur de l’échantillon

On définit la référence idéale comme une phase liquide de composition uniforme (hyp1)

et égale à la composition initiale de l’échantillon. Les mesures de composition chimique

(spectroscopie de masse, CNRS Vernaison) réalisées sur trois autres échantillons Al-Cu

issus du même lingot que l’échantillon utilisé pour l’expérience indique une composi-

tion C0 ≈ Al − 4.0wt%Cu soit la valeur donnée par le fournisseur (Goodfellow). On

prendra donc comme composition initiale C0 = Al − 4.0wt%Cu (pour la phase liquide

homogénéisée - image de référence).

On considèrera que l’épaisseur x de l’échantillon est uniforme et reste constante au

cours de la solidification (hyp2). Etant donné les mesures d’épaisseurs réalisées avant

(200 ≤ xinit ≤ 220µm) et après la série d’expériences (200 ≤ xfin ≤ 240µm), l’épaisseur

x de l’échantillon est supposée comprise entre 200 et 240 microns.

7.1.3 Expression des coefficients d’absorption linéaire

Comme souligné précédemment, la densité ρ(C, T ) et le coefficient d’absorption linéaire

µ(C, T ) - pour un alliage donné et une énergie donnée - dépendent de la température.

Les valeurs trouvées habituellement dans la littérature sont données à la température

ambiante et ne sont donc pas adaptées à notre situation. Pour simplifier, les calculs sont

effectués pour une température de 660oC (température de fusion de l’Al).

L’expression du coefficient d’absorption linéaire de la phase liquide à une température

T ≈ 660oC pour la référence idéale s’écrit (Eq. 2.9) :

µref (660) = µ′

ref · ρL
ref (660) (7.7)

où le coefficient d’absorption massique µ′

ref , (Eq. 2.10) pour la composition C0 = Al −

4.0wt%Cu est donné par :

µ′

ref = 0.96 × µ′

Al + 0.04 × µ′

Cu (7.8)

et où la densité de la phase liquide à la même température T ≈ 660oC pour la compo-

sition C0 est donnée par :

ρL
ref (660) =

(
0.96

ρAl(660)
+

0.04

ρCu(660)

)
−1

(7.9)

De la même façon, l’expression du coefficient linéaire d’absorption pour l’image brute

s’écrit :
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µraw(660) = µ′

raw · ρi
raw(660) (7.10)

suivant la phase considérée - i = S phase solide ou i = L phase liquide.

Cependant, cette fois ci, la composition de la phase solide/liquide est inconnue et l’ex-

pression du coefficient µ′

raw s’écrit suivant Eq. 2.10 :

µ′

raw = wAl · µ
′

Al + wCu · µ′

Cu (7.11)

ou encore

µ′

raw = (1 − wCu) · µ′

Al + wCu · µ′

Cu (7.12)

avec wAl et wCu les fractions massiques en Al et en Cu respectivement.

La densité à 660oC ρi
raw(660) est donnée par :

ρi
raw(660) =

(
1 − wCu

ρi
Al(660)

+
wCu

ρi
Cu(660)

)
−1

(7.13)

avec i = S ou i = L suivant la phase considérée.

L’expression de µref obtenue (Eq. 7.7) nous permet de calculer la transmission Tref

pour la référence idéale de composition Al-4.0wt%Cu et d’épaisseur xref :

Tref = exp(−µref · xref ) (7.14)

puis de remonter à la valeur de Traw en utilisant l’équation 7.5.

Finalement, en injectant l’expression de µraw (Eq. 7.10) dans Eq. 7.5, on obtient :

wCu = −
ρi

Cu · ln(Traw)
xraw

+ µ′

Al · ρ
i
Cu · ρi

Al[
µ′

Cu − µ′

Al

]
· ρi

Cu · ρi
Al +

[
ρi

Al − ρi
Cu

]
· ln(Traw)

xraw

(7.15)

où les valeurs des densités sont prises à 660oC : ρi
Al(660) et ρi

Cu(660).

Le tableau 7.1 rassemble les valeurs des densités ρi(660) apparaissant dans l’Eq. 7.15.

Ces valeurs ont été calculées à partir des équations 7.16 et 7.17 et des tableaux 7.2

et 7.3 :



7.1. PROCÉDURE D’ANALYSE 113

– pour la phase solide

ρS(Texp) = ρS(25oC) [1 − α3D(Texp − 25)] (7.16)

avec α3D = 3α ; α étant le coefficient de dilatation linéraire à 25oC.

– pour la phase liquide

ρL(Texp) = ρM − η(TM − Texp) (7.17)

avec ρM la densité à la température de fusion TM de l’élément et η le coefficient

de dilatation volumique pour la phase liquide.

Par la suite, il sera important de distinguer le cas phase liquide du cas phase solide.

Pour chaque profil, il faudra tracer deux courbes de concentration (Fig. 7.2a), une

pour chaque phase. Pour la région solidifiée (en blanc sur la Fig. 7.1c), on considèrera

la courbe calculée pour la phase solide. Pour la région encore liquide (en gris sur la

Fig. 7.1c), on considèrera la courbe calculée pour la phase liquide. Finalement, on obtient

le profil tracé en Fig. 7.2b.

Elément ρS(kgm−3) ρL(kgm−3) ρS(kgm−3)

à Tamb à 660oC à 660oC

Al 2700 2375 2581

Cu 8960 8278 8678

Tab. 7.1 – Densité en phase solide ρS et en phase liquide ρL à Tamb et à T = 660oC.

Elément ρ(25)(kgm−3) α(oC−1) α3D(oC−1)

à 25oC

Al 2700 23.1 × 10−6 69.3 × 10−6

Cu 8960 16.5 × 10−6 49.5 × 10−6

Tab. 7.2 – Valeurs des paramètres utilisés pour le calcul de la densité en phase solide

(Eq. 7.16). α est le coefficient de dilatation linéraire à 25oC
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Fig. 7.2 – (a) Courbes de concentration calculées pour la phase solide (+ rouge) et pour

la phase liquide (× bleu) à t = t0+1616s (profil p1). Le saut en concentration visible sur

les deux courbes correspond à l’interface solide/liquide. A gauche de cette interface (zone

solide - blanche sur la radiographie) seule la courbe caclulée pour la phase solide est

pertinente, à droite de l’interface (zone liquide - grise sur la radiographie), seule la courbe

calculée pour la phase liquide est pertinente. (b) Profil final. (C0 = Al − 4.0wt%Cu,

xS
raw = xL

raw = xL
ref = x = 240 microns.)



7.1. PROCÉDURE D’ANALYSE 115

Elément ρM (kgm−3) TM (oC) η (gcm−3 oC−1)

Al 2375 660 0.000233

Cu 8020 1085 0.000609

Tab. 7.3 – Valeurs des paramètres utilisés pour le calcul de la densité en phase liquide

(Eq. 7.17).
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7.2 Validation de la méthode

7.2.1 Détermination de l’épaisseur de l’échantillon

Afin de résoudre l’équation 7.5, il faut préciser la valeur de l’épaisseur x de l’échantillon.

Ceci a été réalisé à partir des profils de concentration calculés pour différentes épaisseurs

x : 200 ≤ x ≤ 240µm/s (hyp2).

Cinq images enregistrées durant la croissance d’un alliage Al-4.0wt%Cu (Fig. 7.3) ont

été sélectionnées pour cette étude. La solidification a été réalisée par refroidissement

contrôlé (cf. § 4.2.2) avec R = 0.5 K/min puis 1.0 K/min. Pour chaque image, les calculs

de composition ont été réalisées selon trois profils - p1, p2 et p3 - sur une longueur de

l’ordre de 10 mm, soit quelques longueurs de diffusion ls de l’ordre du mm.

Les Fig. 7.4a et b montrent les profils de concentration obtenus à deux instants différents

(t = t0 +712s et t = t0 + 1616s) de l’expérience pour trois épaisseurs x (200, 220 et 240

µm). Les profils calculés paraissent - à première vue - semblables. Comment déterminer

plus précisément l’épaisseur x de l’échantillon ?

Deux paramètres peuvent nous aider à répondre à cette question :

– C∞ : la valeur de la concentration loin de l’́ınterface

– k = CS/CL.

Concernant la concentration loin de l’interface, quelque soit l’épaisseur x considérée, on

devrait avoir - au moins en début d’éxpérience (Fig. 7.4a) - C∞ = 4.0wt%Cu. Ce critère

n’est pas vérifié pour une épaisseur x = 200 µm, mais ne permet pas de départager les

courbes obtenues pour les épaisseurs 220 et 240 µm.

Regardons maintenant les valeurs k = CS/CL mesurées à l’interface sur les différents

profils (Fig. 7.5). Les valeurs obtenues pour x = 240 µm sont très proches de la valeur

donnée par le diagramme de phase (k = 0.14). On considèrera donc par la suite une

épaisseur x = 240 µm.

Il faut signaler que la mesure du coefficient k devient de plus en plus difficile au cours

de la solidification. En effet, pour des raisons d’échanges thermiques, l’interface S-L

n’est pas seulement convexe dans le plan du creuset (convexité visible sur les images 2D

obtenues en radiographie) mais aussi convexe dans la direction du faisceau X (Fig 7.6).

Il existe donc une zone intermédiaire, d’épaisseur hφ, séparant la phase totalement



7.2. VALIDATION DE LA MÉTHODE 117

solide de la phase totalement liquide. On peut aussi observer cet effet sur les profils

de concentration calculés (Fig. 7.8) : le saut en concentration peut s’étendre sur des

distances allant jusqu’à 0.5 mm.

7.2.2 Récapitulatif des hypothèses et des valeurs prises pour les calculs

Par la suite, tous les calculs seront effectués en considérant les valeurs suivantes :

– hyp1 : référence idéale de composition uniforme.

On prendra C0 = Al − 4.0wt%Cu.

– hyp2 : épaisseur de l’échantillon constante et uniforme, xS
raw = xL

raw = xL
ref = x.

On prendra x = 240µm.
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Fig. 7.3 – Images enregistrées en radiographie X lors de la solidification de l’alliage

Al-4.0wt%Cu. Les images présentées sont celles obtenues après division par l’image de

référence. t0 < t < t0 + 1917s : avancée du front plan. t = t0 + 1917s : premières

instabilités visibles. p1, p2 et p3 désignent les trois profils de concentration présentés

dans cette section. Taille des images ≈ 4.9 mm x 12.3 mm. t = t0 correspond à l’image

de référence utilisée pour le traitement d’image pas division (Cf. 5.1.2).
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Fig. 7.4 – Profil (p1) de concentration calculé pour trois épaisseurs d’échantillon x et

à deux instants différents : a) t0 + 712s et b) t0 + 1616s.
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Fig. 7.5 – Coefficient de partage k(t) = CS/CL pendant le transitoire initial pour trois

épaisseurs d’échantillon x = 200, 220 et 240 µm.

Fig. 7.6 – Schéma de l’interface S-L. Etant donné la convexité, le domaine d’existence

de l’interface s’étend sur une certaine hauteur hφ sur l’image obtenue en projection

(radiographie X par transmission).
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7.3 Etude du transitoire initial en front plan

7.3.1 Mesure de la vitesse de croissance

Dans un premier temps, nous avons mesuré la vitesse d’avancée du front au cours du

régime transitoire. Pour cela, nous avons repéré la position de l’interface S-L au cours

du temps (Fig. 7.7) : la vitesse d’avancée du front est donnée par la pente de la courbe.

Les valeurs mesurées pour les trois profils - p1, p2 et p3 - sont récapitulées dans le

Tab. 7.4.

On peut définir trois périodes, chacune caractérisée par une vitesse de propagation du

front sensiblement constante :

– t0 ≤ t ≤ t0 + 1130s : front plan (R = 0.5 K/min)

– t0 + 1130 ≤ t ≤ t0 + 1700s : front plan (R = 1.0 K/min)

– t0 +1700 ≤ t ≤ t0 +2300s : front cellulaire (R = 1.0 K/min) après destabilisation.

Front R (K/min) V [p1] (µm/s) V [p2] (µm/s) V [p3] (µm/s)

Plan 0.5 0.51 ± 0.02 0.60 ± 0.03 0.51 ± 0.01

Plan 1.0 0.89 ± 0.03 1.04 ± 0.04 0.87 ± 0.03

Cellulaire 1.0 1.61 ± 0.05 2.00 ± 0.50 1.65 ± 0.09

Tab. 7.4 – Vitesses d’avancées du front pour les trois profils p1, p2 et p3.

On notera que la vitesse de l’interface au centre (profil p2) est supérieure à celle sur les

deux bords (profils p1 et p3). Ceci est dû au rejet de soluté et à son accumulation dans

les zones de dépression, induisant une interface de plus en plus convexe.

Pour une vitesse de croissance V , la longueur du transitoire ltrans prédite par le modèle

de Tiller et al. [38] peut être estimée par :

ltrans =
DL

k · V
(7.18)

En prenant k = 0.14 et DL = 2.4 × 10−5cm2/s (valeur la plus basse trouvée dans la

littérature [72]), on trouve une longueur du transitoire ltrans ≈ 17 mm pour V = 1.0

µm/s et ltrans ≈ 34 mm pour V = 0.5 µm/s. Etant donné les dimensions de notre

échantillon (hmax = 40 mm) et du champ d’investigation de la caméra (hmax = 15

mm), il est impossible - dans notre configuration - d’atteindre et d’observer un régime
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Fig. 7.7 – Solidification de l’alliage Al-4.0wt%Cu par refroidissement contrôlé. Position

de l’interface S-L mesurée au niveau des profils (a) p1, (b) p2 et (c) p3.
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de croissance permanent. En d’autres termes, nos expériences se font nécessairement

dans des conditions transitoires.

7.3.2 Evolution de la composition de l’échantillon en fonction du temps

La Fig. 7.8 montre l’évolution du profil longitudinal de concentration (p1) au cours

du temps. L’interface S-L est repérée par le saut abrupt de concentration. La partie

gauche du profil donne la concentration en soluté du solide formé (la longueur de cette

zone augmente au cours du temps), la partie droite montre l’établissement d’un profil

exponentiel de concentration dans la phase liquide.

On peut déjà noter l’augmentation de la concentration en soluté dans la phase liquide

à l’interface C∗

L et du gradient de concentration à l’interface GC .

Ces observations sont qualitativement indépendantes du profil longitudinal considéré :

p1, p2 ou p3 (Fig. 7.9).
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Fig. 7.8 – Profil de concentration p1 (voir Fig. 7.3) calculé à t = t0+447s, t = t0+712s,

t = t0 +1014s, t = t0 +1315s, t = t0 +1616s et t = t0 +1917s. Le saut en concentration

correspond à l’interface solide/liquide. Le profil tracé correspond à la courbe calculée

pour la phase solide/liquide selon la région considérée (gauche/droite de l’interface).

C0 = Al − 4.0wt%Cu, xS
raw = xL

raw = xL
ref = 240 microns.
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Fig. 7.9 – Etablissement des profils exponentiels : (a) p1, (b) p2 et (c) p3. Le profil tracé

correspond à la courbe calculée pour la phase solide/liquide selon la région considérée.

C0 = Al − 4.0wt%Cu, xS
raw = xL

raw = xL
ref = 240 microns.
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7.3.3 Description exponentielle du profil de concentration dans la phase

liquide

Considérons la courbe de composition dans la phase liquide. Dans leur analyse du tran-

sitoire initial, Warren et Langer [73] émettent l’hypothèse que le profil de concentration

non stationnaire peut être approximé par une fonction du type :

C(z, t) = C∞ + [C∗

L(t) − C∞] · exp

(
−

z

ls(t)

)
(7.19)

avec C∗

L la concentration en soluté dans la phase liquide à l’interface et ls(t) la longueur

solutale instantanée. Il est important de noter que la relation ls = D/V ne devient

valable que lorsque le régime stationnaire est atteint, ce qui ne correspond pas à notre

cas.

Nous avons vérifié expérimentalement la proposition émise par Warren et Langer en

ajustant les profils mesurés par l’Eq. 7.19. Un exemple est donné en Fig 7.10, pour

différents instants du régime transitoire.

Les valeurs obtenues pour ls(t), C∞(t) et C∗

L(t) sont récapitulés dans le Tab. 7.5. Malgré

la légère convexité de l’interface, les valeurs obtenues sont sensiblement identiques pour

les trois profils longitudinaux. Le gradient de concentration GC est donné par la pente

à l’origine de la courbe ajustée.
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Profil t(s) C∗

L (wt%) ls (mm) C∞ (wt%) |GC | (wt%/cm)

p1 t0 + 447s 4.38 ± 0.05 0.87 ± 0.12 4.05 ± 0.01 3.8 ± 1.3

p1 t0 + 712s 4.72 ± 0.04 1.50 ± 0.09 4.09 ± 0.01 4.2 ± 0.5

p1 t0 + 1014s 4.67 ± 0.05 1.47 ± 0.09 3.93 ± 0.01 5.0 ± 0.6

p1 t0 + 1315s 5.03 ± 0.05 1.75 ± 0.09 4.02 ± 0.01 5.8 ± 0.5

p1 t0 + 1616s 5.53 ± 0.08 1.57 ± 0.07 4.07 ± 0.01 9.3 ± 0.9

p1 t0 + 1917s 6.04 ± 0.09 1.75 ± 0.07 3.95 ± 0.01 11.9 ± 0.9

p2 t0 + 447s 4.45 ± 0.05 0.77 ± 0.09 4.05 ± 0.01 5.2 ± 1.1

p2 t0 + 712s 4.76 ± 0.04 1.41 ± 0.08 4.08 ± 0.01 4.8 ± 0.5

p2 t0 + 1014s 4.81 ± 0.06 1.24 ± 0.07 3.92 ± 0.01 7.2 ± 0.8

p2 t0 + 1315s 5.14 ± 0.10 1.66 ± 0.08 4.02 ± 0.01 6.8 ± 0.9

p2 t0 + 1616s 5.61 ± 0.08 1.56 ± 0.07 4.05 ± 0.01 10.0 ± 0.9

p2 t0 + 1917s 6.21 ± 0.17 1.46 ± 0.08 3.96 ± 0.01 15.4 ± 1.9

p3 t0 + 447s 4.39 ± 0.05 0.90 ± 0.10 4.04 ± 0.01 3.9 ± 1.3

p3 t0 + 712s 4.68 ± 0.04 1.66 ± 0.10 4.09 ± 0.01 3.6 ± 0.6

p3 t0 + 1014s 4.70 ± 0.04 1.58 ± 0.09 3.92 ± 0.01 4.9 ± 0.5

p3 t0 + 1315s 5.31 ± 0.05 1.56 ± 0.06 4.02 ± 0.01 8.3 ± 0.6

p3 t0 + 1616s 5.89 ± 0.08 1.45 ± 0.05 4.06 ± 0.01 12.6 ± 0.9

p3 t0 + 1917s 6.26 ± 0.12 1.48 ± 0.05 3.96 ± 0.01 15.5 ± 1.3

Tab. 7.5 – Valeurs finales obtenues pour C∗

L(t), ls(t), C∞(t) et GC (Eq. 7.19).
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Fig. 7.10 – Profil (p1) de concentration en cuivre dans la phase liquide à différents

instants : (a) t = t0 + 712s, (b) t = t0 + 1315s et (c) t = t0 + 1616s. La courbe

d’approximation est définie par l’Eq. 7.19. C0 = Al − 4.0wt%Cu et xL
raw = xL

ref = 240

microns. L’origine de l’axe des abcisses correspond à l’interface S-L.
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Concentration de la phase liquide à l’interface

Considérons tout d’abord la concentration en soluté dans la phase liquide à l’interface

C∗

L (Tab. 7.5 et Fig. 7.11).

Tiller et al. ont montré [38, 74], qu’en régime transitoire initial, l’évolution de la concen-

tration en soluté de la phase liquide à l’interface en fonction du temps s’écrit :

C∗

L =
C0

k
·

[
1 − (1 − k) · exp

(
−

kV 2

DL
t

)]
(7.20)

Dans leur approche, ils supposent que la vitesse du front passe instantanément de zéro à

la vitesse de solidification imposée Vp. Cette hypothèse est gravement inexacte au début

de la solidification : la vitesse du front, initiallement nulle, ne peut égaler instantanément

la vitesse de solidification imposée. Ceci a d’ailleurs été vérifié expérimentalement [74].

Dans des travaux plus récents, Warren et Langer [73] puis Caroli et al. [75], ont décrit le

transitoire initial lors de la solidification dirigée, mettant en évidence le phénomène de

recul du front lors de la mise en mouvement du gradient thermique. Contrairement aux

travaux de Tiller, Warren et Langer traitent le déplacement de l’interface par rapport à

sa position stationnaire finale en fin de transitoire. La vitesse de l’interface varie donc

en fonction du temps durant le transitoire initial. Afin de résoudre analytiquement les

équations, ils émettent l’hypothèse, qu’à tout instant du transitoire initial, le profil

de concentration est exponentiel et que la longueur solutale dépend du temps ls(t)

(Eq. 7.19).

Pour tracer les courbes théoriques - modèle de Tiller et modèle de Warren et Langer

(Fig. 7.11), on prendra pour la vitesse de solidification imposée : Vp = 1 µm/s (vitesse de

propagation du front avant déstabilisation) et pour le coefficient de diffusion du soluté

dans la phase liquide : DL = 2.5 × 10−5 cm2/s (les valeurs trouvées dans la littérature

sont comprises entre 2.4 et 5.0 ×10−5 cm2/s).

On note (Fig. 7.11) que les points obtenus expérimentalement (profils p1, p2 et p3) se

situent entre les deux courbes théoriques : modèle de Tiller (ligne rouge continue) et

modèle de Warren et Langer (ligne bleue discontinue). Ce résultat est satisfaisant étant

donné l’hyptothèse émise sur la vitesse de solidification Vp = cste = 1 µm/s.

On peut également noter une excellente concordance entre les points expérimentaux et

la courbe prédite par Warren et Langer pendant le transitoire avant déstabilisation du

front (t < t0 + 1700s).
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Fig. 7.11 – Evolution de la concentration en cuivre dans la phase liquide à l’interface

C∗

L. Comparaison avec la courbe tracée selon le modèle de Tiller (ligne continue rouge)

et avec la courbe tracée selon le modèle de Warren et Langer (V = 1 µm/s et DL =

2.5 × 10−5 cm2/s).

Remarque Les valeurs obtenues pour C∗

L nous permettent de vérifier l’hypothèse

émise sur ∆I0/I0 (Eq. 7.3). La variation de la concentration en soluté à l’interface entre

t = t0+447s et t = t0+1917s correspond à ∆CCu/CCu ≈ 30%. Or ∆I0/I0 est de l’ordre

- voire inférieur - à 1%. L’hypothèse est donc vérifiée.
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Concentration à l’infini

La Fig. 7.12 montre la valeur de la concentration en soluté à l’infini (i.e. loin de l’inter-

face). On note que cette valeur est quasi-constante et égale à la concentration initiale en

cuivre (4.0wt%Cu) tout au long de la solidification. Ce résultat indique l’absence de ma-

croségrégation (ségrégation à l’échelle de l’échantillon) et donc l’absence de convection

longitudinale (thermosolutale).

Cette hypothèse peut être vérifiée par une étude des profils transverses en concentration.

Ceci fera l’objet du pragraphe suivant.
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Fig. 7.12 – Evolution de la concentration en cuivre à l’infini (loin de l’interface).
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Etude des profils transverses dans la phase liquide

Une étude préliminaire des profils transverses de concentration dans la phase liquide

a été effectuée. Les courbes de composition correspondant aux profils tracés sur une

radiographie du front plan enregistrée après 27 minutes de solidification (Fig. 7.13) sont

présentées sur la Fig. 7.14.

Plus on s’éloigne de l’interface, plus la valeur moyenne de la concentration diminue

pour finalement tendre vers la valeur C = C∞. On retrouve logiquement la valeur

C∞ = C0 = 4.0wt% extraite de l’approximation exponentielle.

Par ailleurs, on note la présence d’un gradient transverse en concentration à proximité

de l’interface (de l’ordre de 1.2wt%/cm, Fig. 7.15).

En effet, pour des raisons d’échanges thermiques, il existe des gradients horizontaux de

température. Ces gradients sont à l’origine de mouvements convectifs transverses dans

une zone liquide située juste en avant du front, la ”zone tampon” (Fig. 3.12) [50].

Pour l’alliage Al-Cu (k < 1), le soluté (Cu) rejeté durant la solidification - plus dense que

le solvant - s’accumule dans la zone de dépression, accentuant la courbure de l’interface

(steepling, cf. § 3.3.3) et les mouvements convectifs dans la zone tampon.

Il serait intéressant d’approfondir cette étude à plus haute résolution. Une analyse plus

précise des mouvements convectifs dans la zone tampon permettrait d’analyser les effets

de la convection sur la microstructure de solidification.
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Fig. 7.13 – Profils transverses à t = t0+1616s (t = t0 correspond à l’image de référence).

Taille de l’image : ≈ 4.9 mm x 12.3 mm. Les valeurs indiquées sur la droite correspondent

à la distance z (mm) au front. Le front étant légèrement convexe, on a pris pour origine

le profil le plus proche de la partie la plus en avant du front.
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Fig. 7.14 – Profils de concentration transverses à t = t0+1616s en z = 0, 0.45, 0.82, 1.64,
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le centre du creuset.
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Couche limite solutale

Considérons maintenant l’évolution de la longueur solutale ls en fonction du temps

(Tab. 7.5). On remarque que la longueur solutale tend rapidement vers une valeur

asymptotique : ls,∞ = 1.6 mm (Fig. 7.16). En effet, pour k < 1, le temps caractéristique

τls (Eq. 7.21) pour atteindre ls,∞ est bien inférieur au temps caractéristique τzST
(Eq. 7.22)

nécessaire à l’établissement de la position de l’interface en régime permanent [68].

τls =
D

V 2
(7.21)

τzST
=

D

kV 2
(7.22)

En prenant une vitesse V = 1 µm/s (vitesse de propagation du front avant déstabilisation)

et DL = 2.5 × 10−5 cm2/s, on obtient τls ≈ 40 minutes et τzST
≈ 5 heures. Nos

expériences de solidification durent typiquement entre 1 et 3h. Elles permettent donc

d’observer l’établissement de la couche solutale (valeur asymptotique atteinte) mais ne

permettent pas d’atteindre le régime permanent.

La courbe (ligne noire discontinue Fig 7.16, correspond à l’évolution de la longueur

solutale ls(t) calculée selon le modèle proposé par Warren et Langer [73]. Dans ce modèle,

la dynamique de l’interface est contrôlée par l’interaction entre deux processus :

– le taux de rejet de soluté en avant de l’interface en mouvement

– le taux de diffusion de soluté dans la phase liquide.

L’accumulation de soluté en avant de l’interface et la largeur de la couche solutale

dépendent fortement de la balance entre ces deux processus.

On peut noter que les valeurs expérimentales tendent plus rapidement vers une valeur

asymptotique que l’évolution prévue par le modèle de Warren et Langer. Ce résultat

confirmerait la présence de mouvements convectifs dans la zone liquide en avant de

l’interface, qui favorise la ségrégation transverse durant le transitoire (Fig. 3.12)).

On observe par ailleurs que la valeur asymptotique atteinte est inférieure à celle prévue

par le modèle de Warren et Langer (Fig. 7.16). Cette réduction de la couche limite

solutale indiquerait également la présence de convection dans la ”zone tampon”.
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Fig. 7.16 – Evolution de la longueur solutale pendant le transitoire (Tab. 7.5). Com-

paraison avec la courbe tracée selon le modèle proposé par Warren et Langer [73] en

prenant Vp = 1 µm/s et DL = 2.5 × 10−5 cm2/s.
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Une fois la longueur asymptotique atteinte, il est possible de calculer la valeur du coef-

ficient de diffusion de soluté dans la phase liquide DL = ls × V à partir des valeurs de

vitesse mesurées pour les trois profils (§ 7.3.1) et des valeurs obtenues pour ls (Tab. 7.5).

Profil t(s) ls (mm) V (µm/s) DL (cm2/s)

p1 t0 + 1315s 1.75 ± 0.09 0.89 ± 0.03 1.6 ± 0.1 × 10−5

p1 t0 + 1616s 1.57 ± 0.07 0.89 ± 0.03 1.4 ± 0.1 × 10−5

p1 t0 + 1917s 1.75 ± 0.07 0.89 ± 0.05 2.8 ± 0.1 × 10−5

p2 t0 + 1315s 1.66 ± 0.08 1.04 ± 0.04 1.7 ± 0.1 × 10−5

p2 t0 + 1616s 1.56 ± 0.07 1.04 ± 0.04 1.6 ± 0.1 × 10−5

p2 t0 + 1917s 1.49 ± 0.07 2.00 ± 0.50 3.0 ± 0.1 × 10−5

p3 t0 + 1315s 1.56 ± 0.06 0.87 ± 0.03 1.4 ± 0.1 × 10−5

p3 t0 + 1616s 1.45 ± 0.05 0.87 ± 0.03 1.3 ± 0.1 × 10−5

p3 t0 + 1917s 1.48 ± 0.05 1.65 ± 0.09 2.4 ± 0.1 × 10−5

Tab. 7.6 – Calcul du coefficient de diffusion en soluté dans la phase liquide DL.

On trouve 1.3 ± 0.1 ≤ DL ≤ 3.0 ± 0.1 × 10−5 cm2/s (Tab. 7.6). Ces valeurs sont

légèrement inférieures à celles trouvées dans la littérature (DL compris entre 2.4 et 5.0

×10−5 cm2/s), mais restent du même ordre de grandeur.
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Gradient de concentration à l’interface

Le gradient de concentration à l’interface GC est donné par la valeur de la pente à

l’origine de la courbe décrite par l’Eq. 7.20. Les valeurs obtenues sont récapitulées dans

le Tab. 7.5. La Fig. 7.17 montre clairement l’établissement progressif d’un gradient de

concentration longitudinal (parallèle à la direction de croissance) à l’interface S-L.
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Fig. 7.17 – Gradient de concentration en soluté (Cu) à l’interface S-L pour les profils

p1, p2 et p3 (Tab. 7.5).
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Gradient thermique

Comme il a été montré [69], l’instabilité apparâıt généralement pendant la phase tran-

sitoire. Dans notre cas, étant donné la convexité de l’interface, l’instabilité apparâıt

d’abord pour le profil p2. Au niveau du seuil d’instabilité (t = t0 + 1785s), on peut

utiliser le critère de surfusion de constitution ”modifié” (Eq. 3.18) en prenant S = 1 (S

étant la fonction de stabilité) pour calculer le gradient thermique pondéré G∗ (Eq. 7.23).

G∗ = −m · GC (7.23)

avec m la pente du liquidus. Les valeurs obtenues (en prenant m = −2.6K/wt% [76])

sont récapitulées dans le Tab. 7.7.

Pour les métaux, on a typiquement KS = 2·KL et GL = 2·GS . L’expression du gradient

thermique pondéré (Eq. 3.17) devient alors :

G∗ =
2

3
· GL (7.24)

Utilisant l’Eq. 7.24, on peut finalement estimer la valeur du gradient thermique dans le

liquide GL à partir de G∗ (Tab. 7.7).

Profil t(s) GC (wt%/cm) G∗ (K/cm) GL (K/cm)

p2 t0 + 1785s 13.5 ± 1.4 35 ± 4 53 ± 6

Tab. 7.7 – Calcul du gradient thermique pondéré G∗ et du gradient thermique dans le

liquide GL au seuil d’instabilité (t0 + 1785s).

Les deux thermocouples (type K) distants de 20 mm fixés à l’intérieur du creuset per-

mettent de mesurer le gradient thermique pendant l’expérience. Au seuil d’instabilité,

ils indiquent un gradient Gexp de l’ordre de 36 K/cm. Cette valeur reste cohérente avec

les valeurs calulées pour G∗.
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7.4 Croissance dendritique

La seconde partie de l’étude porte sur les profils longitudinaux de concentration me-

surés dans la phase liquide située entre la zone dendritique pâteuse et les bords du

creuset. Les images (Fig. 7.18) sélectionnées pour cette étude ont été enregistrées un

peu plus tard au cours de la solidification (après déstabilisation de l’interface) pendant

la croissance d’une microstructure dendritique.

Les hypothèse émises pour le calcul sont les mêmes que celles précisées au § 7.2.2. Cette

fois-ci, on considèrera uniquement la phase liquide de l’échantillon.

Fig. 7.18 – Images enregistrées en radiographie X lors de la solidification de l’alliage Al-

4.0wt%Cu à t = t0+49min, t = t0+53min et t = t0+57min. Les images présentées sont

celles obtenues après division par l’image de référence (t = t0). p1-lin et p2-lin désignent

les deux profils de concentration présentés dans cette section. Taille des images ≈ 4.9

mm x 12.3 mm.
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7.4.1 Description linéaire du profil de concentration dans la phase

liquide

Quelque soit le profil considéré (p1-lin ou p2-lin, Fig. 7.18), on observe un comportement

linéaire (Fig. 7.19) :

y(z) = a · z + b (7.25)

Les valeurs obtenues pour les coefficients a et b sont récapitulées dans le Tab. 7.8. Le

coefficient a (pente de la droite, exprimée en wt%) est de l’ordre de l’unité pour les

quatre profils calculés. Il correspond au gradient de concentration pour la phase liquide

située dans le sillon : GC = a.

Ce profil linéaire confirme que le liquide est proche de l’équilibre thermodynamique

(solidification suffisament lente). On peut donc estimer le gradient thermique GM en

utilisant la relation GM = m · GC . En prenant m = −2.6 K/wt% [76], on trouve un

gradient thermique GM ≈ 22-23 K/cm. Etant donné la place prise par la microstructure

dendritique dans le creuset à cet instant avancé de la solidification, on s’attendrait à

avoir GS ≈ GM .

t(min) Profil a (wt%/mm) b (wt%) GM (K/cm)

t0 + 49min p1-lin −0.85 ± 0.01 8.23 ± 0.01 22.1 ± 0.3

t0 + 49min p2-lin −0.90 ± 0.01 8.25 ± 0.01 23.4 ± 0.3

t0 + 53min p1-lin −0.86 ± 0.01 8.34 ± 0.01 22.4 ± 0.3

t0 + 53min p2-lin −0.88 ± 0.01 8.92 ± 0.01 22.9 ± 0.3

t0 + 57min p1-lin −0.86 ± 0.01 8.85 ± 0.01 22.4 ± 0.3

t0 + 57min p2-lin −0.83 ± 0.01 9.14 ± 0.01 21.6 ± 0.3

Tab. 7.8 – Valeurs finales obtenues pour les paramètres a et b (Eq. 7.25). Le gradient

de concentration GC est donné par la pente de la courbe ajustée.

Les figures 7.19 et 7.20 montrent l’évolution des profils p1-lin et p2-lin avec le temps.

On observe une augmentation progressive de la concentration en cuivre dans le sillon

(fig. 7.20). Ce résultat est directement lié à l’enrichissement en soluté du sillon pendant

le processus de solidification (k < 1 : rejet de soluté).
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Fig. 7.19 – Profils (p1-lin et p2-lin) de concentration en cuivre dans la phase liquide à

t = t0 +49min, t = t0 +53min et t = t0 +57min. La courbe d’interpolation linéaire est

définie par l’Eq. 7.25. C0 = Al − 4.0wt%Cu et tLraw = tLref = 240 microns.
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Fig. 7.20 – Profils de concentration en cuivre (p1-lin et p2-lin) à t = t0 + 49min,

t = t0+53min et t = t0+57min. Les positions des profils calculés pour t = t0+53min et

t = t0+57min ont été ajustées de façon à coincider spatiallement avec ceux calculés pour

t = t0 + 49min (étant donné l’avancée du front de solidification). C0 = Al − 4.0wt%Cu

et tLraw = tLref = 240 microns.
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On vérifie également (Fig. 7.20) que la concentration à l’infini reste égale à la concen-

tration initiale en cuivre : C∞ = C0 = 4.0wt%Cu. Ce résultat confirme l’absence de

macroségrégation longitudinale pendant la croissance d’alliage Al-4.0wt%Cu dans notre

configuration expérimentale (Bridgman vertical, creuset souple d’épaisseur 200 µm).

Conclusion

Une méthode quantitative permettant de suivre l’évolution de la composition d’un al-

liage métallique pendant sa croissance a été développée. Cette méthode a été validée

pour deux cas limites simples : cas du front plan (transitoire initial) et cas des sillons

(microstructure dendritique). Il serait intéressant de d’appliquer cette méthode à des

cas plus complexes comme, par exemple, une étude des profils de concentration en avant

des pointes de dendrite en régime colonnaire et en régime equiaxe.



Chapitre 8

Etude tridimensionnelle de la

forme des dendrites :

Reconstruction 3D à partir des

franges de Pendellösung [77]

Introduction

Comme nous l’avons vu dans les chapitres précédents, l’imagerie X par rayonnement

synchrotron est un outil indispensable pour l’étude in situ et en temps réel de la

solidification des alliages métalliques. Diverses techniques d’imagerie X ont été ap-

pliquées à l’étude de la solidification : la topographie [12, 14, 15, 16, 78], la radio-

graphie [3, 4, 5, 7, 9, 10, 79] ou encore, plus récemment, la tomographie [64].

Ces techniques apportent des informations complémentaires :

– la topographie permet de caractériser l’orientation cristallographique et la qualité

cristalline du cristal,

– la radiographie donne une image en projection (2D) de la microstructure de soli-

dification,

– la microtomographie donne sa morphologie 3D.

Toutes ces informations sont nécessaires à la compréhension des phénomènes dyna-

miques impliqués dans le processus de solidification.

Le dispositif expérimental développé au cours de mes travaux de thèse permet justement

de combiner radiographie-topographie [8] pour l’étude in situ et en temps réel de la

145
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croissance d’alliages métalliques. Il permet en particulier d’obtenir une image 2D de la

microstructure de solidification, de suivre l’éventuelle apparition et évolution de défauts

en son sein. A priori, l’information 3D - accessible par microtomographie - est ici absente.

Et pourtant, nous allons voir qu’il est possible d’obtenir cette information en utilisant

la théorie dynamique de la diffraction (§ 8.3).

Dans cette section, nous nous intéresserons à la croissance de dendrites lors des premières

étapes de la solidification i.e. lorsque les dendrites sont encore complétement entourées

de liquide. A ce stade de la croissance, la microstructure dendritique présente une haute

qualité cristalline (Fig. 2.15). L’interprétation des images obtenues par diffraction X (to-

pographie X) doit donc être réalisée en utilisant la théorie dynamique de la diffraction

(§ 2.3.1). Nous montrons plus particulièrement, comment - à partir des images 2D ob-

tenues en topographie X pendant la croissance et en utilisant les résultats de la théorie

dynamique - il est possible de reconstruire une représentation 3D de la microstructure

solidifiée. Les données 3D obtenues permetteront ensuite une étude de la section trans-

verse de la dendrite en fonction de la distance à la pointe. Les résultats obtenus seront

comparés avec ceux prédits par la théorie.

8.1 Application de la théorie dynamique de la diffraction

Nous avons vu que (Fig. 2.14), pour un cristal parfait, la courbe de l’intensité intégrée

en fonction de l’épaisseur du cristal présente des oscillations (Pendellösung, § 2.3.1).

Notre cas est plus précisément illustré en Fig. 8.1 [26].

Etant donné la taille de la source à l’ESRF (Σ ≈ 100µm) et la distance source-échantillon

à ID19 (L ≈ 150m), l’ouverture angulaire du faisceau vue par un point de l’échantillon

est de l’ordre de 10−7 rad (Eq. 2.2) soit un ordre de grandeur plus petit que la largeur

intrinsèque de diffraction du crystal ωθ
D (Eq. 2.16) attendue pour les différents cas

étudiés dans cette section (Tab. 8.1). On peut donc assimiler le faisceau à une onde plane.

Par ailleurs, l’utilisation d’un faisceau polychromatique nous impose une intégration

sur l’énergie. Finalement, notre cas correspond au cas onde plane avec intégration sur

l’énergie (Fig. 8.1).

Etant donné la géométrie du dispositif (Fig. 8.2), l’expression de la longueur de Pen-

dellösung donnée en Eq. 2.17 devient ici :

Λ0 =
πV

r0λ |P | |Fhkl|

√
cos(2θB) (8.1)
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Fig. 8.1 – Distribution de l’intensité intégrée et positions des franges dans la configu-

ration de Laue (transmission) avec une absorption nulle. Notre cas correspond à celui

de l’onde plane avec intégration sur l’énergie (faisceau polychromatique). L’intensité Rh

est tracée en fonction de l’épaisseur du cristal x (normalisée par rapport à la longueur

de Pendellösung Λ0.

Fig. 8.2 – Schema des faisceaux incident et diffracté et valeurs des cosinus directeurs

γ0 et γh.
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Le Tab. 8.1 donne les valeurs du produit µx pour les différents cas étudiés dans cette

section. On note que le produit µx ≪ 1 (cas de faible absorption). La courbe tracée en

Fig. 8.1 est donc pertinente pour l’interprétation de nos résultats.

Alliage Réflexion E (keV) µx Λ0(µm) ωθ
D(µrad)

Al-3.5wt%Ni 200 23.4 keV 0.1 41.4 9.5

Al-7.0wt%Si 200 59.5 keV 0.005 103.8 3.9

Al-7.0wt%Si 220 65.9 keV 0.00 133.6 2.1

Tab. 8.1 – Valeurs de E, µt, Λ0 et ωθ
D pour les différents cas étudiés dans cette section.

Epaisseur d’aluminium (alliages à base d’Al) considérée : x ≈ 200µm.

8.2 Observation des franges de Pendellösung

Pour les deux alliages illustrant cette section - Al-3.5wt%Ni et Al-7.0wt%Si - la solidifi-

cation a été réalisée par refroidissement contrôlée de la zone chaude uniquement avec R

= 0.5 K/min. Les images présentées sur les Fig. 8.3 et 8.4 ont été enregistrées par topo-

graphie X environ 1h après le début de la solidification. La durée totale d’une expérience

est de l’ordre de 1h30. Les distances échantillon-détecteur utilisées sont précisées dans

le Tab. 8.2.

Echantillon Dtopo (cm)

Al-3.5wt%Ni 23.2

Al-7.0wt%Si 24.2

Tab. 8.2 – Distances échantillon-détecteur Dtopo (en topographie) pour les cas étudiés

dans cette section.
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Fig. 8.3 – Observation par topographie X (réflexion 200) de franges de Pendellösung

à l’intérieur de la microstructure dendritique au cours de la solidification d’un alliage

Al-3.5wt%Ni. Chaque frange noire (A, B ou C) correspond à un maximum de la courbe

d’intensité intégrée (Fig. 8.1). La direction de croissance des dendrites sélectionnées (d1

et d2) est proche de la direction [010] (écart de moins de 6o pour d1, de moins de 4o

pour d2).
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Fig. 8.4 – Observation par topographie X (réflexions 200 et 220) de franges d’inter-

ference le long du tronc primaire d’une dendrite d’aluminium pendant la solidification

d’un alliage Al-7.0wt%Si. Les franges blanche/noire n’apparaissent pas au même em-

placement sur les deux images diffractées.
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On rapellera que, dans notre convention, l’axe x est choisi parralèle au faisceau X

incident (Fig. 8.5).

Fig. 8.5 – Schéma de du creuset. Coupe vue de dessus. La dendrite peut se développer

librement dans la direction y (direction parallèle aux parois du creuset). Par contre,

selon la direction x (direction du faisceau RX), la croissance est limitée par la proximité

des parois.

La Fig. 8.3 correspond à l’image diffractée (réflexion 200) d’une microstructure dendri-

tique d’aluminium obtenue lors de la croissance d’un alliage Al-3.5wt%Ni. Les franges

blanches/noires, visibles sur l’image, témoignent de la quasi-absence de défauts (§ 2.3.1)

dans la microstructure. Ces franges correspondent aux oscillations de la courbe d’inten-

sité intégrée prédite par la théorie dynamique de la diffraction (Fig. 8.1). Chaque frange

noire (maximum) / blanche (minimum) définit une épaisseur particulière. Les valeurs

des épaisseurs correspondant aux trois premiers maxima et trois premiers minima de

la courbe ont été calculées en utilisant la Fig. 8.1 et les valeurs de Λ0 données dans

le Tab. 8.1. Elles sont reportées dans le Tab. 8.3. On notera que la troisième frange

noire est moins sombre que les autres. L’épaisseur maximale de la dendrite est donc

≤ 98.6µm.

La Fig. 8.4 rassemblent deux topographies (réflexions 200 et 220) enregistrées pendant

la solidification d’un alliage Al-7.0wt%Si. Des franges noires/blanches sont nettement

visibles au niveau de la pointe de la dendrite (agrandissement). Le fait que ces franges
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n’apparaissent pas à la même place sur les deux réflexions confirme le lien entre le

phénomène observé et le processus de diffraction. En effet, la périodicité de ces franges

est donnée par la longueur de Pendellösung, qui dépend directement de la longueur

d’onde utilisée et de la réflexion via le facteur de structure |Fhkl| (Eq. 8.1). Les valeurs

correspondant aux trois premiers maxima pour les réflexions 200 et 220 sont données

dans le Tab. 8.4. L’indexation du cliché de diffraction indique que la dendrite crôıt selon

l’axe [010].

Les franges d’interférence ont uniquement été observées tant que la microstructure so-

lidifiée est complétement entourée par une phase liquide. La perfection des dendrites

disparâıt par la suite, lorsque le phase eutectique solidifie et capture la microstructure

dendritique [8]. Ce point fera d’ailleurs l’objet du paragraphe 9.2. Seule une étude in situ

et en temps réel permet donc d’observer les dendrites quand elles sont encore parfaites.

Ceci souligne encore une fois l’importance de réaliser une observation directe pendant

la solidification sans laquelle l’analyse de nombreux phénomènes dynamiques impliqués

dans le processus de croissance serait impossible.

Al-3.5wt%Ni Réflexion 1 2 3

maxima (M) 200 15.8 57.2 98.6

minima (m) 200 36.5 77.9 119.3

Tab. 8.3 – Epaisseurs correspondant aux maxima (M) et minima (m) de la courbe

présentée en Fig. 8.1 calculées pour la réflexion 200.

Al-7.0wt%Si Réflexion 1 2 3

maxima (M) 200 39.6 143.4 247.2

maxima (M) 220 51.0 184.6 318.2

Tab. 8.4 – Epaisseurs correspondant aux maxima (M) de la courbe présentée en Fig. 8.1

calculées pour les réflexions 200 et 220.
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8.3 Représentation 3D des microstructures

8.3.1 Al-7.0wt%Si

Les informations apportées par les deux réflexions (200 et 220) sont complémentaires.

Sur la Fig. 8.4, on observe aisément trois franges noires - distribution spatiale A/B/C/

C/B/A - sur la réflexion 200 alors qu’on discerne plus difficilement (intensité plus faible)

deux franges noires - distribution spatiale A’/B’/A’- sur la réflexion 220. Les valeurs des

épaisseurs calculées sont approximativement 40, 143 et 247 µm pour les trois premiers

maxima de la réflexion 200 et 51 et 185 µm pour les deux premiers maxima de la réflexion

220. Ces valeurs sont en accord avec les dimensions de l’échantillon. Les parois du

creuset étant souples (cf. § 4.1.2), il est tout à fait concevable d’atteindre une épaisseur

d’échantillon de l’ordre de 200-300 µm.

Sept sections tranverses normales à la direction de croissance de la dendrite - axe [010]

- ont été reconstruites à partir des valeurs calculées pour les deux réflexions (Tab. 8.4).

La direction cristallographique de croissance de la dendrite étant parallèle à l’axe [010],

on peut supposer que le plan (001) - plan parallèle aux surfaces principales du creuset

en graphite 8.5 - est un plan miroir pour la dendrite (Fig. 8.7).

La Fig. 8.7 montre une vue en projection de la dendrite le long de son axe de croissance,

la Fig. 8.8 une représentation 3D de cette dendrite.

Fig. 8.6 – Al-7.0wt%Si. Positions des sections virtuelles choisies pour la reconstruction

des sections transverses de la dendrite.
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Fig. 8.7 – Al-7.0wt%Si. Vue en projection de la dendrite selon son axe de croissance

[010]. La taille des symboles/points utilisés correspond à la taille des barres d’erreur.
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Fig. 8.8 – Al-7.0wt%Si. Représentation 3D de la pointe de la dendrite.
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8.3.2 Al-3.5wt%Ni

Dans le cas de l’alliage Al-3.5wt%Ni, deux dendrites (d1 et d2) ont été étudiées. Nous

allons montrer que - bien qu’appartenant à la même microstructure - ces dendrites illus-

trent deux types de croissance différents : croissance dans un environnement ”confiné”

et croissance ”libre”.

Al-3.5wt%Ni-d1

Six sections transverses (Fig. 8.9) ont été reconstruites à partir des positions et intensités

des franges noires/blanches et des valeurs calculées pour les épaisseurs (Tab. 8.3 et 8.4).

La direction de croissance de la dendrite d1 étant proche de la direction [010] (écart

inférieur à 6o), les plans (001) et (100) devraient être des plans miroirs pour la dendrite.

Cependant, cette dendrite n’est pas isolée et sa croissance est visiblement confinée par

les dendrites voisines (Fig. 8.3). Ce ”confinement” est probablement à l’origine de la

légère asymétrie observée dans le plan de l’échantillon. La symétrie miroir par rapport

au plan (100) n’étant plus concevable, seul le plan (001) reste plan miroir pour les

sections transverses.

En ajustant les différentes sections le long de l’axe [010], on obtient une vue en projection

de la dendrite d1 le long de son axe de croissance (Fig. 8.10) ainsi qu’une représentation

3D de cette dendrite (Fig. 8.11).
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Fig. 8.9 – Al-3.5wt%Ni. Positions des sections virtuelles choisies pour la reconstruction

des sections transverses de la dendrite d1
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Fig. 8.10 – Al-3.5wt%Ni. Vue en projection de la dendrite d1 selon son axe de croissance

[010]. La taille des symboles/points utilisés correspond à la taille des barres d’erreur.
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Fig. 8.11 – Al-3.5wt%Ni. Représentation 3D de la dendrite d1.
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Al-3.5wt%Ni-d2

Cinq sections transverses (Fig. 8.12) ont été reconstruites à partir des positions et inten-

sités des franges noires/blanches et des valeurs calculées pour les épaisseurs (Tab. 8.3

et 8.4). La direction de croissance de la dendrite d2 étant elle aussi proche de la direc-

tion [010] (écart inférieur à 4o), les plans (001) et (100) devraient être des plans miroirs

pour la dendrite. Comme précédemment (milieu latéralement étendu en y, confiné en

x), on supposera que le plan (001) est plan miroir pour la dendrite. La croissance de

la dendrite d2 peut - du moins pour la direction parallèle aux parois principales du

creuset - être considérée comme un exemple de croissance ”libre”.

La Fig. 8.13 montre une vue en projection de la dendrite d2 le long de son axe de

croissance, la Fig. 8.14 une représentation 3D de cette dendrite.

Fig. 8.12 – Al-3.5wt%Ni. Positions des sections virtuelles choisies pour la reconstruction

des sections transverses de la dendrite d2
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Fig. 8.13 – Al-3.5wt%Ni. Vue en projection de la dendrite d2 selon son axe de croissance

[010]. La taille des symboles/points utilisés correspond à la taille des barres d’erreur.
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Fig. 8.14 – Al-3.5wt%Ni. Représentation 3D de la dendrite d2.
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8.4 Etude de la section transverse de la dendrite en fonc-

tion de la distance à la pointe

A partir des données 3D, il est possible de reconstruire la section transverse de la

dendrite en croissance en fonction de la distance à la pointe. Cette étude n’a de sens

que si elle est effectuée avant tout mûrissement de la microstructure, d’où l’importance

de l’observation en temps réel. Cette étude a été réalisée dans la région proche de la

pointe (région qui ne présente pas de perturbation/amorce de branches secondaires).

Comme souligné précédemment, deux cas doivent être considérés : croissance ”libre” et

croissance ”confinée”.

8.4.1 Modèle pour la croissance ”libre”

Selon le modèle proposé par Brener [80], dans le cas d’une croissance ”libre” de symétrie

cubique suivant la direction [010], le contour de la dendrite dans le plan (010) peut être

décrite - dans la région proche de la pointe - par une loi en puissance :

m̃ = a · z̃b (8.2)

en prenant l’axe z parallèle à la direction cristallographique de croissance [010]. Les

valeurs proposées [81, 82] pour les coefficient a et b sont : a ≈ 1 et b ≈ 3/5 = 0.6.

m̃ décrit l’amplitude de la dendrite dans les sections perpendiculaires à la direction de

croissance z. m̃ et z̃ sont normalisés par rapport au rayon de courbure de la pointe de

la dendrite R (grandeur caractéristique de la dendrite) : m̃ = m/R et z̃ = z/R. m peut

être remplacé par x, y ou même r, en approximant les sections à des disques de surface

πr2. Cependant, dans notre cas - creuset relativement plat impliquant une croissance

limitée dans la direction du faisceau X (axe x), direction normale aux parois principales

du creuset - cette dernière approximation n’apparâıt pas très pertinente.

Ce modèle décrit l’amplitude de la dendrite dans la région proche de la pointe. Cette

région s’étend sur une longueur de l’ordre de quelques R.

Détermination des rayons de courbure : modèle d’Ivantsov

Si on néglige les tensions interfaciales, la forme de la pointe de la dendrite peut être

approximée par une fonction parabolique Eq. 8.3 (modèle d’Ivantsov, cité par exemple

en [83] et en [84]). En appliquant ce modèle aux représentations des dendrites obtenues
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au paragraphe précédent ( § 8.3), on peut déterminer la valeur des rayons de courbure

(Eq. 8.4) pour les directions x et y.

z(u) = Au · u2 (8.3)

avec u = x ou u = y.

R =
(1 + z′)3/2

z′′
(8.4)

Pour une dendrite décrite par l’Éq. 8.3, l’expression du rayon de courbure (Eq. 8.4)

devient [85] :

R =
1

2Au
(8.5)

Les valeurs Ru (u = x ou u = y) obtenues sont récapitulées dans le Tab. 8.5.

8.4.2 Modèle pour la croissance ”confinée” : équation de Saffman-

Taylor (ST)

Le nombre de Péclet, Pe, nombre sans dimension, traduit la relation entre le taux

d’advection et le taux de diffusion pour un fluide. Il s’exprime sous la forme :

Pe =
L

ls
=

eu · V

DL
(8.6)

avec L la dimension caractéristique du système (ici, eu la dimension de confinement

dans la direction u, u = x ou u = y), DL le coefficient de diffusion du soluté dans le

liquide et V la vitesse de croissance.

Par exemple, pour les dendrites d1 et d2 (Al-3.5wt%Ni), nous avons mesuré une vitesse

de croissance V ≈ 3µm/s. Pour une dimension de confinement eu de l’ordre d’une

centaine de microns, on obtient un nombre de Péclet Pe ≈ 10−1.

Des études théoriques de la croissance cellulaire 2D ont montré que la forme des pointes

des cellules peut - dans le cas d’une croissance confinée - être calculée à partir de

modèles basés sur l’analogie entre les équations de doigts visqueux et les équations de

solidification des alliages binaires [35, 42]. Lorsque Pe < 1 (comme dans notre cas), la

formule se réduit à celle proposée par Saffman et Taylor [86], et s’exprime ici :

−z

Ru
=

(
λu

π · Ru

)2

· ln

[
cos

(
π · u

λu

)]
(8.7)
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avec u = x ou u = y, z la distance à la pointe de la dendrite, Ru le rayon de courbure de la

dendrite et λu l’épaisseur du doigt loin de la pointe, dans la direction u de confinement.

8.4.3 Al-7.0wt%Si

Pour l’alliage Al-7.0wt%Si, la symétrie 4 visible sur les sections (Fig. 8.7) suggère une

croissance libre. Cependant, on note une légére asymétrie pour z > 250 µm. En effet, à

ce niveau la dendrite présente une épaisseur (≈ 300 µm) de l’ordre de celle du creuset

(≈ 200 − 250 µm). Sa croissance (loin du sommet) est donc probablement limitée par

les parois (souples) du creuset.

Les valeurs obtenues pour les coefficients a et b (Eq. 8.2) dans la région proche de la

pointe sont en bon accord avec les valeurs théoriques pour une dendrite libre (Tab. 8.5

et Fig. 8.15).

8.4.4 Al-3.5wt%Ni

Croissance ”confinée”

Comme précisé précédemment (§ 8.3.2), la dendrite d1 étudiée n’est pas isolée. En effet,

d’autres dendrites se développent simultanément dans le proche voisinage, empêchant la

formation de branches secondaires (Fig. 8.3). Cette situation ne correspond pas à celle

considérée par Bilgram et col. Il n’est donc pas surprenant de trouver pour les coefficients

a et b des valeurs très différentes des valeurs théoriques attendues (Tab. 8.5).

Pour cette dendrite, le modèle du doigt de Saffman-Taylor s’avère mieux adapté (Fig. 8.16).

La largeur de la dendrite dans la direction y - λy - peut-être directement mesurée sur

les images obtenues par diffraction (Fig. 8.3). Pour la direction x, nous avons considéré

une largeur λx de l’ordre de 100 microns (épaisseur maximale calculée ≈ 98 microns

(Tab. 8.3). Les valeurs sont reportées dans le Tab. 8.6. Dans le modèle de ST (Eq. 8.7),

le paramètre variable est Ru (u = x ou u = y) le rayon de courbure de la dendrite au

niveau de la pointe. Les valeurs Ru obtenues en appliquant le modèle ST (Tab. 8.6) sont

en accord avec les valeurs Rx et Ry déduites des approximations paraboliques (Tab. 8.5).

Croissance ”libre”

Pour la dendrite d2, la situation apparâıt plus complexe. Alors que la dendrite semble

crôıtre dans un environnement ”libre”, on note un fort confinement dans la direction

x pour une épaisseur de l’ordre de 60 microns (Fig. 8.7), i.e. pour une épaisseur bien

inférieure à l’épaisseur nominale du creuset (≈ 200-250 microns).
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Nous avons donc considéré les deux modèles pour l’étude de l’amplitude de la dendrite

dans la direction x (Fig. 8.17 et Tab. 8.6) : celui proposé par Brener (Eq. 8.2) et celui

basé sur l’analogie avec le doigt de Saffman et Taylor (Eq. 8.7). Les deux modèles ont

été appliqués sur la même région (0 < z < 100 − 120µm, avec z distance à la pointe

de la dendrite). La forme de la dendrite d2 dans la direction x semble correspondre

à une description obtenue par la combinaison des deux modèles : une pointe libre sur

un doigt. On pourra noter qu’une forme similaire a été observée pour la dendrite - cas

Al-7.0wt%Si - dans la direction de croissance confinée (§ 8.4.3).

Pour l’étude dans la direction y (pas de confinement), nous avons considéré le modèle

en puissance 3/5 (Eq. 8.2). Les valeurs obtenues pour les coefficients a et b sont proches

de celles attendues (Tab. 8.5).

Alliage Cas R (µm) Région considérée a b

Al-7.0wt%Si x 42 ± 3 0-9R 1.0 ± 0.3 0.6 ± 0.2

- y 38 ± 1 0-9R 1.2 ± 0.3 0.6 ± 0.1

Al-3.5wt%Ni(d1) x 3 ± 1 0-300R 6 ± 2 0.2 ± 0.1

- y 32 ± 6 0-28R 2.0 ± 0.1 0.3 ± 0.1

Al-3.5wt%Ni(d2) x 4 ± 1 0-25R 0.9 0.6

- y 43 ± 3 0-5R 1.3 ± 0.3 0.7 ± 0.2

Tab. 8.5 – Paramètres a et b et erreurs asymtotiques obtenus en appliquant l’équation

proposée pour décrire l’amplitude de la dendrite dans le cas d’une croissance libre

(Eq. 8.2).

Alliage Cas λ (µm) Région considérée R (µm)

Al-3.5wt%Ni(d1) x 100 ± 10 0-3λ 3 ± 1

- y 320 ± 10 0-3λ 35 ± 2

Al-3.5wt%Ni(d2) x 60 ± 10 0-3λ 5 ± 1

Tab. 8.6 – Croissance confinée : équation de Saffman-Taylor (Eq. 8.7). λ largeur du

canal de confinement. R rayon de courbure au sommet du doigt.
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Fig. 8.15 – Al-7.0wt%Si. Caractérisation de l’amplitude de la dendrite en fonction

de la distance à la pointe (dans le région proche de la pointe) - modèle proposé par

Brener (Eq. 8.2). Pour les valeurs des paramètres du modèle et les valeurs des rayons

de courbure Rx et Ry voir Tab. 8.5. La taille des symboles utilisés correspond à la taille

des barres d’erreur.
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Fig. 8.16 – Al-3.5wt%Ni. Caractérisation de l’amplitude de la dendrite d1 en fonction

de la distance à la pointe (dans le région proche de la pointe) - modèle de Saffman-

Taylor (Eq. 8.7). Pour les valeurs des paramètres du modèle voir Tab. 8.6. La taille des

symboles utilisés correspond à la taille des barres d’erreur.
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Fig. 8.17 – Al-3.5wt%Ni. Caractérisation de l’amplitude de la dendrite d2 en fonction

de la distance à la pointe (dans le région proche de la pointe) :

a) selon le modèle de croissance libre (Eq. 8.2) et le modèle ST (Eq. 8.7)

b) selon le modèle de croissance libre (Eq. 8.2).

Pour les valeurs des paramètres du modèle de croissance libre, voir Tab. 8.5. Pour les

valeurs des paramètres du modèle ST, voir Tab. 8.6.

La taille des symboles utilisés correspond à la taille des barres d’erreur.
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8.5 Automatisation de la reconstruction tridimensionnelle

et perspectives

La généralisation de la méthode de reconstruction des dendrites (3D) à partir d’images

topographiques (2D) implique une automatisation de la reconstruction tridimension-

nelle. En effet, le traitement manuel des données n’est pas seulement fastidieux mais

également très lent, et ne peut être conçu comme une solution à long terme pour des

études systématiques.

8.5.1 Procédure de reconstruction tridimensionnelle

Une procédure de reconstruction des dendrites en 3D a été récemment développée. Cette

procédure permet, à partir des franges de Pendellösung observées sur les topographies,

d’établir une carte de niveau d’épaisseur de la dendrite puis une représentation tridi-

mensionnelle de la dendrite. Le programme de reconstruction a été écrit en langage

matlab. La procédure est la suivante :

1. L’image est tout d’abord détourée, débruitée (Fig. 8.18a) et symétrisée pour des

raisons géométriques (Fig. 8.18b). L’intensité de cette image est établie en fonction

de y et de z : I(y,z).

2. Cette fonction est dérivée pour un angle donné (filtre Sobel horizontal). Les zéros

de la dérivée correspondent aux centres des franges noires (max de I) ou blanches

(min de I).

3. On considère par la suite la valeur absolue de la dérivée (l’épaisseur de la dendrite

est supposée augmenter de façon monotone).

4. La fonction obtenue en 3. est ensuite intégrée.

5. Comme la dendrite est un objet fini (son épaisseur ne peut augmenter indéfiniment),

on effectue les mêmes opérations (2. dérivée, 3. valeur absolue et 4. intégrale)

dans le sens opposé (i.e. en partant de l’autre bord de la dendrite) pour finale-

ment considérer le minimum des deux intégrales obtenues. Cette procédure permet

également de s’affranchir des surestimations d’épaisseur induites par le bruit.

6. Pour s’affranchir du bruit, la fonction obtenue en 5. est ensuite lissée (par moyen-

nage sur une distance de l’ordre de celle entre deux franges noires) perpendiculai-

rement à la direction d’intégration.

7. La calibration permet enfin de préciser l’épaisseur correspondant à chaque frange

(résultat de la théorie dynamique de la diffraction) et d’obtenir une carte de niveau
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d’épaisseur.

8. La reconstruction du volume de la dendrite est finalement réalisée à partir de la

carte de niveau d’épaisseur.

Fig. 8.18 – (a) Image (par topographie X) de la pointe de la dendrite détourée (objet

isolé) et débruitée. (b) Image symétrisée.
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Exemple

Appliquons cette procédure selon un profil tracé perpendiculairement à la direction de

croissance z (Fig. 8.18a). L’intensité le long du profil I(y) est représentée par la fonction

f(y) (Fig. 8.19). Chaque oscillation marque l’emplacement d’une frange noire (max) /

blanche (min). Dans un premier temps, les opérations 2., 3. et 4. sont effectuées en

partant du bord gauche de la dendrite. La dérivée de la fonction f(y) est représentée

par la fonction d1(y), la valeur absolue de cette dérivée par la fonction e1(y) et enfin

l’intégrale de la valeur absolue de la dérivée par i1(y). Cette procédure est réitérée selon

le même profil mais, cette fois-ci, dans l’autre sens, i.e. en partant du bord droit de

la dendrite. On obtient ainsi les fonctions d2(y), e2(y) et enfin i2(y). Finalement, on

retiendra la fonction ”min” donnée par le minimum des deux intégrales obtenues i1(y)

et i2(y) (Fig. 8.20).

Etant donné la forme complexe de la dendrite, cette procédure doit être réitérée selon

plusieurs axes (Fig. 8.18b). Le nombre N de profils est typiquement compris entre 100

et 500 (en fonction de la taille de l’image). Ce programme a par la suite été parallélisé

afin de diminuer les temps de calcul (20h → 7min) puis testé sur différents fantômes

(modèles).

8.5.2 Validation de la méthode

Deux types de modèles ont été dessinés : le modèle de la pointe et le modèle de la croix

(Fig. 8.21). Pour chacun de ces modèles, deux versions ont été établies : la version

nette et la version floue (obtenue en appliquant un flou gaussien de 10 pixels à la

version nette). Les cartes d’épaisseurs obtenues (avec/sans lissage, N=100) pour les

quatre ”fantômes” (modèles) - pointe nette, pointe floue, croix nette et croix floue -

sont présentées en Fig. 8.22 et 8.23.

De façon générale (Fig. 8.22 et 8.23), l’algorithme de reconstruction donne des résultats

très satisfaisants pour les modèles nets. Par contre, il montre quelques imperfections

pour les modèles flous (plus proches des images réelles obtenues par topographie). Ces

imperfections sont dues à la perte de franges suite à l’application du flou gaussien.

On peut noter des artefacts générés par le lissage (opération 6. de la procédure) dans

les zones fines, comme au niveau de la pointe. Ces artefacts restent acceptables pour les

versions nettes (Fig. 8.22b, Fig. 8.23b et Fig. 8.25b) mais deviennent critiques pour des

versions floues (Fig. 8.22d) ou des données réelles (Fig. 8.25d).
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Fig. 8.19 – Représentation schématique des fonctions f(y), d1(y), e1(y) et i1(y).
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Fig. 8.20 – Finalemement, on considère le minimum des deux intégrales i1(y) et i2(y).
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 8.21 – Fantômes (modèles) de dendrites réalisés pour valider la procédure de re-

construction 3D. Modèles de la pointe : (a) net et (b) flou. Modèles de la croix : (c) net

et (d) flou.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 8.22 – Cartes de niveau d’épaisseur obtenues pour le modèle de la pointe. A partir

de la version nette : (a) résultat obtenu sans lissage et (b) avec lissage. A partir de la

version floue : (c) résultat obtenu sans lissage et (d) avec lissage. Les valeurs indiquées

pour l’épaisseur sont exprimées en µm.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 8.23 – Cartes de niveau d’épaisseur obtenues pour le modèle de la croix. A partir

de la version nette : (a) résultat obtenu sans lissage et (b) avec lissage. A partir de la

version floue : (c) résultat obtenu sans lissage et (d) avec lissage. Les valeurs indiquées

pour l’épaisseur sont exprimées en µm.
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8.5.3 Application de la méthode à une image obtenue par topographie

La procédure a ensuite été appliquée à une version modélisée (franges noires / franges

blanches) de l’image topographique de la dendrite (Fig. 8.24) avant d’être appliquée à

l’image topographique ”brute”. Les cartes de niveau d’épaisseur obtenue sont présentées

en Fig. 8.25.

(a) (b)

Fig. 8.24 – (a) Image topographique détourée et débruitée de la dendrite. (b) Version

modélisée.

Les représentations tridimensionnelles reconstruites à partir des cartes d’épaisseur pour

la version modélisée de l’image topographique (sans lissage et avec lissage) et pour

l’image topographique ”brute” sont comparées en Fig. 8.26.

Regardons tout d’abord les représentations 3D obtenues pour la version modélisée de

l’image topographique : sans lissage (à gauche) et avec lissage (au milieu). On note l’ef-

fet bénéfique apporté par le lissage (suppression des ”marches d’escalier”). Cependant,

le lissage génère un affinement au niveau de la pointe. Cette étape de la procédure de

reconstruction doit encore être améliorée.

Concernant, la représentation 3D obtenue pour l’image topographique ”brute” (à droite),

on observe une forte asymétrie. Ce résultat peut être expliqué par la mauvaise résolution

des franges au niveau de la pointe et sur la droite de l’image. La reconnaissance des

franges reste un point faible de la procédure, sur lequel il reste encore travailler.
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(a) (b)

(c) (d)

Fig. 8.25 – Cartes de niveau d’épaisseur obtenues à partir de la version simplifiée de

l’image topographique (a) sans lissage et (b) avec lissage, à partir de la version brute

de l’image topographique (c) sans lissage et (d) avec lissage. Les valeurs indiquées pour

l’épaisseur sont exprimées en µm.
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Fig. 8.26 – Comparaison des représentations tridimensionnelles reconstruites à partir

des cartes de niveau d’épaisseur. A gauche : version simplifiée de l’image topographique

sans lissage (Fig. 8.25a). Au milieu : version simplifiée de l’image topographique avec

lissage (Fig. 8.25b). A droite : image topographique avec lissage (Fig. 8.25d). Les valeurs

indiquées pour l’épaisseur sont exprimées en µm.
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Perspectives

Une méthode plus complexe de reconstruction 3D est en cours de développement. Cette

méthode permet de reconstruire des dendrites présentant des branches secondaires et

tertiaires (Fig : 8.27). Les premiers résultats obtenus sont encourageants (Fig. 8.28).

Fig. 8.27 – Image topographique débruitée et détourée d’une dendrite d’aluminium

(Fig. 8.4, réflexion 200).
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Fig. 8.28 – Représentations 3D de la dendrite illustrée en Fig. 8.27. Les valeurs indiquées

pour l’épaisseur sont exprimées en µm.
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Conclusion

Des franges de Pendellösung ont été observées à l’intérieur des microstructures dendri-

tiques par topographie X lors de la croissance des alliages Al-3.5wt%Ni et Al-7.0wt%Si.

Ces franges sont présentes tant que la microstructure dendritique est complètement en-

tourée de liquide, mais disparaissent quand la microstructure est capturée lors de la

solidification de la phase eutectique. En utilisant ces franges - uniquement observable

via une expérience in situ et en temps réel - une représentation 3D de la microstructure

dendritique a pu être reconstruite. Les résultats sont en accord avec les données 3D

obtenues pour des alliages transparents [87].

Les représentations 3D obtenues nous ont ensuite permis de réaliser une étude de la

forme de la dendrite dans la région proche de la pointe. Les résultats ont été comparés

à deux modèles proposés pour décrire l’amplitude de la dendrite en fonction de la

distance à la pointe. Le premier, proposé par Brener et Bilgram [80, 81, 82] correspond

au cas d’une croissance libre. Le second, basé sur l’analogie avec les doigts de Saffman-

Taylor [86, 35], correspond au cas d’une croissance confinée. Dans les deux cas (libre et

confinée), on obtient une bonne concordance entre les formes issues de la reconstruction

et les formes prédites par les modèles.

Il pourrait être intéressant de poursuivre cette étude dans une région plus éloignée de

la pointe et présentant des branches secondaires, en utilisant le modèle proposé par

Hürlimann et al. [88]

On soulignera encore une fois que les résultats présentés dans ce chapitre sont uniques.

En effet, la topographie, avec un temps d’exposition de l’ordre de la seconde, permet

l’étude de phénomènes dynamiques très rapides comme la dynamique de croissance des

dendrites, étude pour l’instant impossible en micro-tomographie synchrotron (temps

d’un scan complet de l’ordre d’une vingtaine de secondes [64]). Cependant, la méthode

de reconstruction 3D des dendrites à partir des franges de Pendellösung observées en

topographie est limitée au cas de dendrites présentant une haute qualité critalline (den-

drites complétement entourées de liquide). Cette méthode ne peut plus être appliquée

dans le cas de dendrites contraintes (dendrites piégées lors de la solidification de la phase

eutectique). Les deux techniques restent donc complémentaires : la topographie permet

l’étude 3D de phénomènes très rapides comme la dynamique de croissance des pointes

de dendrites (microstructure dendritique complétement entourée de liquide), la micro-

tomographie permet l’étude 3D de phénomènes plus lents comme le mûrissement des mi-

crostructures dendritiques pendant les traitements thermiques haute température [64].
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Chapitre 9

Formation des défauts

microstructuraux

Introduction

La présence de défauts au sein de la microstructure de solidification peut affecter de

façon critique les propriétés des produits finis.

Avant le développement des sources synchrotrons, il était difficile - voire impossible

- d’observer la formation et l’évolution des microstructures de solidification dans des

systèmes opaques, comme les alliages métalliques. L’apparition de défauts durant le

processus de croissance et l’influence de ces défauts sur la microstructure restaient donc

mal comprises.

Blank et col. [89] et Siderey et col. [90] ont montré que l’existence de désorientations

cristallographiques de l’ordre de quelques dixièmes de degré entre dendrites adjacentes

d’aubes de turbine (monocristaux de super-alliage Ni) suffisent à modifier les propriétés

physiques du matériau final. Afin d’optimiser le processus de fabrication et d’éviter

l’apparition de telles désorientations, il est crucial de comprendre leur origine.

Comme nous l’avons déjà vu (chapitres 6 et 7), l’imagerie X par radiographie synchro-

tron permet d’observer directement l’évolution de la morphologie de la microstructure de

solidification (évolution de la zone pâteuse, déstabilisation du front, croissance dendri-

tique, mûrissement...) et de quantifier la ségrégation chimique de l’alliage (phase solide

et phase liquide) au cours du processus de solidification. Cependant, cette technique ne

donne aucune information sur la qualité cristalline (déformation, désorientation) de la

microstructure solidifiée.

181
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Afin d’étudier les défauts/contraintes généré(e)s pendant la croissance, il faut recourir

à la topographie aux rayons X (§ 2.3). Dans le chapitre précédent (chapitre 8), cette

technique nous a déjà permis de mettre en évidence la haute qualité cristalline des

dendrites en début de solidification et d’en tirer des informations tridimensionnelles.

Dans ce chapitre, nous verrons justement, comment la microstructure de solidification

initialement parfaite (franges d’égale épaisseur), peut - au cours de la croissance - se

déformer et devenir imparfaite.

9.1 Etude des effets mécaniques observés lors de la crois-

sance colonnaire dendritique

Dans cette section, nous présenterons des expériences de croissance dendritique colon-

naire observées en combinant radiographie X et topographie X, et nous étudierons les

effets mécaniques que ces deux techniques nous ont permis de mettre en évidence.

9.1.1 Effets mécaniques réversibles et irréversibles

La Fig. 9.1 met en parallèle les images enregistrées en radiographie X (a et c) et en topo-

graphie X (b et d) pendant la croissance d’un alliage Al-3.5wt%Ni, qui fournissent des

informations complémentaires permettant une meilleure interprétation des phénomènes

mécaniques observés pendant le processus de solidification.

Sur la radiographie, on peut observer la croissance de deux dendrites colonnaires en

avant du front eutectique. L’image enregistrée simultanément en topographie montre

un ”détachement” de l’image diffractée du bras secondaire (noté I) de la dendrite de

gauche et de l’image diffractée d’une portion du tronc primaire (noté II) de la dendrite

de droite, par rapport à l’image diffractée de la structure principale. Cette observation

signifie que l’orientation cristallographique des parties notées I et II a changé pendant la

croissance, s’écartant légèrement de celle de la structure principale (voir plus loin pour

la quantification de ces désorientations).

De nombreuses désorientations ont lieu au cours du processus de solidification. Cer-

taines sont irréversibles, comme la désorientation du bras secondaire (I) (Fig. 9.1b),

qui dix minutes plus tard (Fig. 9.1d) apparait toujours au même emplacement sur

le film. Sur cette dernière image, le bras est plus développé. Le contraste noir sou-

ligne une déformation de la partie du bras piégée par la phase eutectique (Cf. § 9.2).
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Fig. 9.1 – (a) et (c) Radiographies de l’interface S-L, (b) et (d) topographies (réflexion

022) des grains d’aluminium après respectivement 45 et 55 minutes de tirage (Vp ≈

1µm/s et G ≈ 30K/cm). (b) Les images diffractées (I) d’un bras secondaire et (II)

d’une partie de tronc primaire sont désorientées par rapport à la structure principale.

(d) L’image du tronc primaire réapparait à sa position initiale [91].



184 CHAPITRE 9. DÉFAUTS MICROSTRUCTURAUX

D’autres désorientations sont réversibles. Par exemple, l’image (II) de la portion du

tronc primaire (Fig 9.1b) réapparait à sa position initiale sur la Fig. 9.1d). Une analyse

quantitative du déplacement de l’image diffractée pour différentes réflexions permet de

déterminer la désorientation du cristal. La section du tronc primaire a, par exemple,

effectué une rotation de quelques dixièmes de degré autour de son axe de croissance.

Cette rotation peut être interprétée comme un mécanisme élastique résultant de l’action

d’un couple induit par une contrainte de cisaillement accompagnant la croissance de la

microstructure [92].

Quantification des désorientations en topographie X

Si on réussit à indexer la topographie, il est possible de définir précisémment la rota-

tion effectuée par les parties désorientées en mesurant le déplacement de leur image

diffractée sur le film par rapport à la structure initiale. Comme le montre la Fig. 9.2,

la désorientation des plans cristallins peut être déterminée géométriquement. Dans le

cas où le déplacement de l’image diffractée mesuré sur le film d est bien inférieure à la

distance échantillon-détecteur (film en topographie) Dtopo, on a :

2δθ =
d

Dspot
≈

d

Dtopo
(9.1)

avec Dspot la distance échantillon-tache.



9.1. EFFETS MÉCANIQUES 185

Fig. 9.2 – Schéma représentant l’effet d’une désorientation des plans cristallins par

rapport à leur orientation initiale sur la position d’une tache de diffraction.
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Un autre mécanisme de désorientation a été mis en évidence par l’analyse du déplacement

des images diffractées du bras secondaire entourées en pointillés (Fig. 9.3b et 9.3c). Les

déplacements mesurés indiquent une rotation du bras secondaire avec un angle de 3o

autour de l’axe du faisceau incident (axe x, dans notre convention) et un angle de 0.3o

autour de l’axe y (axe perpendiculaire au faiceau incident). La rotation autour de l’axe

du faisceau incident est évidente sur les radiographies (Fig. 9.3a), images projetées de

la structure le long du faisceau direct. Par contre, la rotation autour de l’axe y, non

détectable en radiographie, est visible et quantifiable en topographie.

Fig. 9.3 – (a) Radiographies de l’interface S-L enregistrées après 55 et 58 minutes de

tirage, (b) et (c) topographies (réflexions 022 et 202) enregistrées après 57 min de tirage

(Vp ≈ 1µm/s et G ≈ 30K/cm). Les radiographies montrent le fléchissement d’un bras

secondaire : rotation d’un angle de 3o par rapport à l’axe du faisceau incident. L’analyse

du déplacement des images diffractées confirme la rotation d’un angle de 3o autour de

l’axe du faisceau incident (axe x) et indique également une rotation d’un angle de 0.3o

autour de l’axe y [91].

La rotation autour de l’axe x, très souvent observée au cours du processus de solidifica-

tion, correspond à un phénomène de fléchissement comparable à celui étudié au cours

de la solidification horizontale d’alliages aluminium-cuivre par Billia et al. [92].

9.1.2 Etude quantitative du phénomène de fléchissement

Le phénomène de fléchissement a lieu quand les bras secondaires sont suffisamment longs

pour basculer sous leur propre poids à cause de la gravité. Billia et al. [92] ont calculé -

pour une symétrie cylindrique - le moment de fléchissement en fonction de la longueur
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du bras secondaire. Ils ont montré que ce moment varie comme le carré du temps de

croissance.

Ce phénomène est facilité par le fait que les bras secondaires sont rattachés au tronc

primaire de la dendrite par un ”cou” (neck en anglais), de diamètre inférieur à celui

du bras secondaire (Fig. 9.4). La présence de ce cou constitue un point faible du bras

secondaire. Par la suite, ce rétrécissement peut s’accentuer soit par refusion partielle

locale, soit par dissolution, soit par effets de tension de surface [92].

Dans notre cas, les bras secondaires horizontaux génèrent un moment de fléchissement

extrinsèque en raison de la gravité. Le cou présentant un faible moment d’inertie IB, les

contraintes viennent s’y localiser préférentiellement (Fig. 9.4a). Au fur et à mesure que

le bras se développe et s’alourdit, les contraintes s’accumulent. Après un certain temps,

la somme des contraintes accumulées au niveau du cou excède la limite élastique, en-

trainant une rotation brutale et irréversible du bras (Fig. 9.4b). Il est possible d’estimer

analytiquement la déformation due au fléchissement σB au niveau du cou, en approxi-

mant les bras secondaires par des parallèlépipèdes connectés au tronc primaire par de

fins cous cylindriques.

Le moment de fléchissement MB, le moment d’inertie IB et la contrainte de fléchissement

σB au niveau du cou, s’écrivent [92] :

MB =
(ρS − ρL) · V · g · L

2
(9.2)

IB =
π · r4

4
(9.3)

σB =
MB · r

IB
(9.4)

avec ρS et ρL les densités des phases solide et liquide, V le volume d’aluminium solide, g

l’accélération terrestre, L la longueur du bras secondaire et r le rayon du cou (Fig. 9.4).

La rotation a lieu quand le bras atteint une longueur moyenne L de 1500 µm et une

hauteur h de 375 µm.

On notera qu’en assimilant le bras dendritique à un parallèlépipède, on surestime son

volume. En effet, lors de la mesure de la longueur et la hauteur du parallèlépipède,

deux phases sont prises en compte : la phase solide et le liquide interdendritique. Afin

de ne prendre en compte que la phase solide, le volume obtenu pour le parallèlépipède

est multiplié par un facteur correctif : la fraction solide fs (< 1). Si on suppose que
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Fig. 9.4 – Représentation schématique du fléchissement d’un bras secondaire. (a) Lo-

calisation et accumulation des contraintes au niveau du cou solide fin qui relie le bras

secondaire au tronc primaire. (b) Rotation du bras quand la somme des contraintes

accumulées au niveau du cou excède la limite élastique.

l’épaisseur de l’échantillon est homogène (pour la partie liquide et la partie solide) - on

considèrera une épaisseur de l’ordre de 200 µm (épaisseur nominale de l’échantillon), le

rapport SS/(SS +SL) - SS (SL) surface correspondant à la phase solide (liquide) - nous

donne une fraction solide fs ≈ 0.7. En prenant ρS − ρL = 100 kg/m3 et 6 µm < r < 15

µm (valeurs minimale et maximale mesurées sur les topographes pour le rayon du cou),

on trouve 0.01 MPa < σB < 0.34 MPa.

La gamme de valeurs trouvée pour σB est assez large en raison de la variation en

r4 du moment d’inertie IB. Néanmoins, cette estimation nous donne déjà une première

approximation pour la limite élastique de l’aluminium pour une température très proche

de la température de fusion. La limite supérieure obtenue est du même ordre de grandeur

que la valeur utilisée pour la contrainte de cisaillement au point de fusion par Pilling et

Hellawell (0.6 MPA) [93], ou que la valeur obtenue par Billia et al. (0.13 MPa) [92] dans

l’étude du fléchissement de cellules observé lors de la croissance horizontale d’alliages

Al-Cu.

Notre étude montre que les contraintes mesurées en présence de gravité sont suffisantes

pour induire des désorientations de microstructure de quelques degrés, voire entrâıner

la croissance de dendrites voisines avec des orientations cristallographiques différentes.

De tels phénomènes ont déjà été observés lors de la croissance de superalliages dans

la fabrication d’aubes de turbine et restaient mal compris. L’observation directe de

la croissance d’alliages métalliques, rendue possible grace aux sources synchrotrons de

troisième génération, permet de mieux comprendre l’origine de tels phénomènes.
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Selon les cartes de mécanisme de déformation pour l’aluminium pur [94], la transition du

régime de déformation élastique au régime de déformation plastique (déformation par

diffusion ou fluage de Nabarro-Herring) pour une température proche de la température

de fusion, se réalise pour une contrainte de l’ordre de quelques dixièmes de MPa. La

contrainte critique mesurée est du même ordre de grandeur. Cette transition pourrait

donc être à l’origine du phénomène de fléchissement.

9.2 Déformation de la microstructure d’aluminium suite

à la solidification de la phase eutectique

Cette étude a été réalisée pour deux systèmes : Al-Ni et Al-Si.

9.2.1 Caractérisation de la phase eutectique α-Al/Al3Ni et des phé-

nomènes observés suite à sa solidification

La partie inférieure des topographies Fig. 9.1 et Fig. 9.3 montre un contraste foncé,

accompagné de trâınées de direction parallèle au vecteur de diffraction g. Cette alon-

gement des taches (astérisme) est causé par la déformation des plans cristallins de la

microstructure solidifiée. Dans nos expériences, l’astérisme apparâıt lors de la capture

de la structure dendritique par le front eutectique, comme le montre de manière plus

nette la Fig. 9.5.

Quelques mots sur l’astérisme Quand le cristal est imparfait, les normales à une

certaine famille de plans réticulaires en tous les points du solide ne sont plus parallèles.

Les taches du diagramme de Laue (en transmission) sont alors remplacées par des

trâınées de longueur variable et dirigées vers le centre du diagramme : on dit qu’il y a

astérisme.

Par considération géométrique, on peut démontrer [95] la relation suivante entre le

diamètre horizontal et le diamètre vertical de la tache :

φ2 = φ1 · sinθB (9.5)

avec φ1 et φ2 les dimensions de la tache (exprimé en unité d’angle) et θB l’angle de

Bragg.

Quand θ est petit, comme dans le cas des diagrammes de Laue en transmission, la

tache a une largeur φ2 bien inférieure à son étendue radiale φ1, d’où la forme allongée

observée.
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Fig. 9.5 – Images enregistrées après 75 minutes de solidification par diminution de

gradient (R = 0.5 K/min) pour un alliage Al-3.5wt%Ni : (a) radiographie de l’interface

S-L, (b) et (c) topographies issues de la même dendrite : réflexions 200 et 220 [91].

Les Fig. 9.5b et Fig. 9.5c sont deux images diffractées provenant du même cristal :

réflexions 200 et 220. Sur la réflexion la moins intense, la réflexion 220 (Fig. 9.5c), qui

n’est pas saturée, il est possible de discerner la structure dendritique capturée par la

phase eutectique. La partie inférieure de la dendrite présente des variations de contrastes

dues aux contraintes, contrairement à la partie supérieure encore entourée par la phase

liquide.

Les franges d’égale épaisseur visibles en début de solidification (cf. § 8) ont totalement

disparu, même dans la partie haute, ce qui indique que cette partie est déjà un peu

déformée, bien qu’elle ne soit pas encore entourée par la phase eutectique.

La Fig. 9.6a montre les images enregistrées en radiographie X et en topographie X après

45 minutes de solidification d’un alliage Al-3.5wt%Ni : radiographie de l’interface S-L et

réflexion 111 d’un grain d’aluminium (noté 1 sur la radiographie). Des contrastes noirs

sont visibles au bas de la topographie dans la zone correspondant à des températures

inférieures à la température eutectique TE . La microstructure d’aluminium devient for-

tement distordue quand le liquide restant solidifie pour former une phase eutectique.
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Fig. 9.6 – Séquence de radiographies de l’interface S-L (alliage Al-3.5wt%Ni - E =

13.5 keV) et de topographies d’un grain d’aluminium (noté 1 sur les radiographies)

illustrant le piégeage de la microstructure d’aluminium lors de la solidification de la

phase eutectique [91].
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Pour l’alliage étudié, la phase eutectique est composée de lamelles α-Al et β-Al3Ni.

La visibilité de ces lamelles en radiographie dépend de la configuration du dispositif

expérimental d’imagerie utilisée. En mode simple (§ 5.1), ces lamelles sont faiblement

visibles ; en mode ”combiné” (§ 5.2), elles ne sont pas résolues. Sur les topographies, on

peut observer sans difficulté les lamelles α-Al (Fig. 9.6b et c). Ces dernières présentent

une orientation cristallographique identique à celle de la microstructure d’aluminium.

En effet, la phase eutectique se forme à partir du liquide enrichi en soluté (nickel)

sur les les grains d’aluminium (α-Al) déjà présents. Les lamelles α-Al sont monocris-

tallines et conservent l’orientation du grain d’aluminium à partir duquel elles se sont

développées. L’image topographique des lamelles α-Al indique une mosäıcité faible, et

des désorientations de l’ordre de la minute d’arc (3 × 10−4 rad) pour la plupart des la-

melles α-Al. Ces désorientations peuvent aller jusqu’à 21’ d’arc pour certaines lamelles

isolées (trainées échevelées).

Comment expliquer les distorsions observées pour les lamelles α-Al et pour la micro-

structure dendritique d’aluminium primaire (suite à la solidification de la phase eutec-

tique) ?

Les distorsions observées pour les lamelles α-Al et pour la microstructure d’aluminium

primaire (suite à la solidification de la phase eutectique) peuvent être attribuées à

différents phénomènes.

Un phénomène qui pourrait expliquer partiellement les résultats observés est la variation

thermique différentielle.

Le système eutectique α-Al/Al3Ni est un matériau composite à matrice métallique

(MMC : Metal Matrix Composite) où l’aluminium représente la matrice. Le composé

intermétallique Al3Ni agit comme un matériau de renforcement (le matériau renfort

possède des propriétés mécaniques différentes de celles de la matrice.) Quand un compo-

site est soumis à des changements de température, la différence de dilatation thermique

entre la matrice et le matériau renfort induit des contraintes thermiques, influençant

significativement les propriétés mécaniques du composite [96, 97].

Dans notre cas, la différence entre le coefficient de dilatation thermique pour les la-

melles α-Al (αAl = 25 × 10−6K−1) et celui pour les lamelles β-Al3Ni (αAl3Ni = 16 ×

10−6K−1) [98] pourrait expliquer les distorsions observées au niveau des lamelles α-Al.

Considérons une lamelle α-Al. Cette lamelle α-Al adopte initialement la même orienta-
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tion que le grain d’aluminium à partir duquel elle se développe. Cependant, en raison

de la présence de lamelles β-Al3Ni de part et d’autre, la lamelle α-Al devient forte-

ment contrainte (σα−Al ≈ 1 MPa/K) lors de la solidification, d’où les distorsions des

lamelles visibles en topographie. En effet, pour accomoder la différence de dilatation

thermique entre les deux types de lamelles, les plans cristallins des lamelles α − Al se

déforment (Fig. 9.7). Cette déformation est d’autant plus marquée que l’on s’éloigne du

grain d’aluminium. En effet, sur la topographie, les lamelles apparaissent resserrées au

niveau de la base du grain d’aluminium.

Calcul de la contrainte

σα−Al =
Eα−Al

1 − να−Al
(αα−Al − αAl3Ni) ∆T (9.6)

avec Eα−Al le module d’Young et να−Al le coefficient de Poisson pour la phase α-Al.

En prenant Eα−Al = 69 GPa et να−Al = 0.33, on trouve une contrainte σα−Al ≈ 0.93

MPa/K.

Fig. 9.7 – Schéma illustrant les contraintes exercées par les lamelles β − Al3Ni sur les

lamelles α-Al lors de la solidification. (a) ∆T = 0 (b) ∆T < 0.
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De même, le coefficient de dilatation thermique de l’eutectique biphasé (α-Al / β-

Al3Ni) est inférieur à celui de la microstructure d’aluminium primaire. Lors de soli-

dification de la phase eutectique autour des grains d’aluminium, cette variation ther-

mique différentielle génère des contraintes qui pourrait être à l’origine des distorsions

observées.

L’interaction creuset-échantillon pourrait être une source additionnelle des distorsions

observées.

Quand la phase eutectique solidifie à partir du liquide restant, le solide vient remplir

l’espace disponible à l’intérieur du creuset. Le contact du solide avec les parois du creuset

pourrait générer des contraintes au sein de la phase eutectique et de la microstructure

d’aluminium. De plus, on a pu observer qu’en fin d’expérience les échantillons restent

collés au parois (graphite) souples du creuset. Ceci confirme la forte interaction creuset

/ phase solide.

9.2.2 Caractérisation de la phase eutectique α-Al/Si et des phénomènes

observés suite à sa solidification

L’évolution de la microstrucure dendritique lors de la solidification de la phase eutectique

a également été observée et analysée pour le système Al-Si. Les Figures 9.8 et 9.9

mettent en parallèle des images enregistrées par radiographie/topographie, avant et

après passage du front eutectique.

Lors de la solidification de la phase eutectique, on observe - comme pour le système Al-

Ni - une dégradation de la qualité cristalline des grains d’aluminum. Les déformations

de la microstructure dendritique (située en dessous du front eutectique) sont nettement

visibles sur les images obtenues en topographie : contraste noir + astérisme.
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Fig. 9.8 – Radiographies (E = 17.0 keV) et topographies (réflexions 311, 111 et 202

d’un grain d’aluminium entouré d’un trait plein rouge sur la radiographie) enregistrées

pendant la croissance d’alliage Al-7.0wt%Si (R = 4 K/min). Après solidification de la

phase eutectique, l’image de la microstructure dendritique est constituée de multiples

petites taches.
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Fig. 9.9 – Radiographies (E = 17.0 keV) et topographies (réflexions 200, 311 et 331

d’un grain d’aluminium, entouré d’un trait plein rouge sur la radiographie) enregistrées

pendant la croissance d’alliage Al-7.0wt%Si (R = 1 K/min). Les parties du grain piégées

lors de la solidification de la phase eutectique (radiographie) montrent de fortes distor-

sions (contraste noir + astérisme en topographie). Les lignes discontinues (pointillés)

visibles autour de chaque topographie proviennent de la diffraction de la phase α-Al de

l’eutectique solidifié.
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Les images diffractées enregistrées à t = t0 + 11min (Fig. 9.8) montrent que la dendrite

sélectionnée (trait plein rouge sur la radiographie) présente déjà des distorsions. Il est

possible de préciser et quantifier ces distorsions en utilisant les différentes réflexions.

Les images diffractées indiquent une courbure continue des plans 111, 202 et 311 (cette

dernière semble plus faible). Plus précisément, on mesure :

– une rotation d’un angle de 25’ d’arc autour de l’axe 111

– une rotation d’un angle de 19’ d’arc autour de l’axe 202

– une rotation d’un angle de 12’ d’arc autour de l’axe 311.

Ce résultat souligne la sensibilité de la méthode. Grâce à la topographie, il est possible

de détecter de faibles (de l’ordre de la minute d’arc) distorsions de la microstructure.

Après passage du front eutectique, la topographie de la microstructure apparait tachetée

(Fig. 9.8 : t = t0 + 27min, réflexions 311 et 202). Si on considère l’image constituée

par l’ensemble des petites taches, on retrouve une forme globale similaire à celle de la

topographie initiale (t = t0 + 11min), mais légèrement plus large. Cet élargissement de

l’image diffractée suggère une courbure de la microstructure (Fig. 9.10). De plus, le fait

que l’image soit constituée de multiples taches indique que la courbure est discontinue

(désorientations de l’ordre de quelque dixièmes de minute d’arc).

Fig. 9.10 – Schéma des faisceaux diffractés dans le cas d’une microstructure présentant

une courbure discontinue.

En effet, la microstructure dendritique est constituée d’un tronc primaire auquel sont

rattachées des branches secondaires puis des branches tertiaires. Les ”cous” au niveau

desquels les branches de rang n sont rattachées au branches de rang n-1 sont très

fins et permettent une certaine ”articulation” de la microstructure dendritique. Cette

”articulation” implique une déformation du cristal. Si cette déformation est plastique,
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elle se traduit par la formation de dislocations. Le changement d’aspect des topographies

(t = t0 + 11min → t = t0 + 27min) Fig. 9.8 pourrait être interprété par le phénomène

de polygonisation [99, 100] : passage d’une courbure continue de plan à une courbure

discontinue par migration et empilement de dislocations coins de même signe.

On remarquera aussi que certaines taches apparaissent plus intenses que d’autres. Ce

surplus d’intensité peut être expliqué par la superposition de faisceaux diffractés prove-

nant de plans légèrement désorientés (contraste d’orientation, Fig. 2.16) ou par l’accu-

mulation de contraintes au niveau des plans de fléchissement (en bleu sur la Fig. 9.10b).

On peut par ailleurs observer des lignes discontinues (”pointillés”) autour de chaque

topographie (Fig. 9.9 : t = t0 + 50min). En réalité, ces pointillés recouvrent tout le

film. Ils apparaissent quand le front eutectique est visible en radiographie et sont donc

probablement issus de la diffraction de la phase α-Al de l’eutectique solidifié α-Al/Si.

L’eutectique serait donc un polycristal, formé de petits grains fortement désorientés.

α-Al-Si est un exemple typique d’eutectique irrégulier (Fig. 9.11) observé lorsque l’eu-

tectique associe la croissance d’une phase facetée (Si) et celle d’une phase non facetée

(α-Al) [101, 102]. Les lamelles Si se développent par branchement continu de nouvelles

lamelles ayant des directions cristallographiques différentes. Cette architecture impose

aux lamelles α-Al des contraintes anisotropes lorsque l’eutectique est soumis à un chan-

gement de température (variation thermique différentielle). Ces contraintes induisent des

distorsions qui, en topographie, se traduisent par la décomposition de l’image diffractée

des lamelles α-Al en morceaux de taille de l’ordre de la distance entre branchements

(10 à 100 µm) [102].

L’astérisme visible au niveau des taches (allongement selon une direction parallèle au

vecteur de diffraction g) indique que chacun de ces grains (morceaux) est déformé. Des

déformations de l’ordre de quelque minutes d’arc sont observées quelque soit le vecteur

de diffraction considéré : les grains sont donc déformés de façon quasi-isotrope.

Il est difficile de préciser la taille de ces grains étant donné leur distorsion. Cependant,

en considérant leur largeur (φ2), on peut supposer que les grains ont une dimension

caractéristique a ≤ 100 µm. Ce résultat est en accord avec le raisonnement exposé plus

haut (morceaux de taille de l’ordre de la distance entre branchements : 10 à 100 µm).

Comme dans le système Al-Ni, lors de la solidification de la phase eutectique, on observe

une dégradation de la qualité cristalline de la microstructures dendritique. L’interaction
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Fig. 9.11 – Représentation schématique de la croissance d’un eutectique irrégulier

constitué de la phase α non facetée et de la phase β facetée. Le domaine de croissance

stable de l’eutectique est défini par λe < λ < λb [102].
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entre la phase eutectique et la phase d’aluminium primaire génère des contraintes. Les

microstructures de la phase eutectique et des grains d’aluminium apparaissent fortement

déformées.

Conclusion

Le dispositif combiné d’imagerie développé à ID19 permet l’observation in situ et

en temps réel de phénomènes mécaniques se produisant pendant le processus de so-

lidification des alliages métalliques. Parmi les phénomènes mécaniques observés, les

désorientations de bras secondaires ou de sections de tronc primaire ont pu être quan-

tifiées.

Une étude approfondie du phénomène de fléchissement des branches secondaires a per-

mis le calcul de la contrainte de fléchissement σB au niveau du cou de ces branches.

La valeur obtenue correspondrait à la transition du régime de déformation élastique

au régime de déformation plastique pour une température proche de la température de

fusion. Ceci expliquerait le caractère irréversible du phénomène observé.

La combinaison de techniques d’imagerie synchroton (radiographie et topographie) nous

a également permis d’étudier la morphologie des phases eutectiques α-Al/Al3Ni et α-

Al/Si et de mettre en évidence la dégradation de la qualité cristalline de la microstruc-

ture dendritique lors de la solidification de la phase eutectique.

Dans ce chapitre, les informations apportées par les deux techniques d’imagerie synchro-

tron utilisées font particulièrement ressortir l’originalité et l’intérêt de cette nouvelle

approche d’observation combinée.



Quatrième partie

Conclusions et perspectives

201





Chapitre 10

Conclusion et perspectives

Ce mémoire est consacré à l’étude de la dynamique de formation de microstructures

au cours de la solidification dirigée d’alliages métalliques par imagerie X synchrotron :

radiographie et topographie. Nous avons montré que le dispositif combiné d’imagerie

développé à ID19 (ESRF) permet non seulement d’effectuer des observations in situ

et en temps réel de la morphologie de l’interface de solidification, mais permet aussi

d’accéder à des informations cruciales comme l’orientation cristallographique des struc-

tures et la qualité cristalline des grains. Ce travail apporte des résultats significatifs

et nouveaux sur plusieurs aspects de la solidification des alliages métalliques binaires

(alliages modèles pour l’imagerie comme Al-3.5wt%Ni et Al-4.0wt%Cu ou alliages à

perspective industrielle comme Al-7.0wt%Si).

Les résultats obtenus ne sont pas seulement qualitatifs mais aussi quantitatifs.

La préparation de l’échantillon avant la solidification est une étape cruciale dont dépend

fortement la future microstructure de solidification. La combinaison de techniques d’ima-

gerie au rayonnement synchrotron a permis l’étude de phénomènes dynamiques qui

jouent un rôle important dans la préparation (fusion et stabilisation) de l’échantillon

avant la solidification. L’importance du processus de TGZM (Temperature Gradient

Zone Melting) et ses effets sur la formation et l’évolution (mûrissement) de la micro-

structure de solidification ont été démontrés.

A partir d’un traitement quantitatif des radiographies enregistrées au cours de la crois-

sance d’un alliage Al-4.0wt%Cu, nous avons pu suivre l’évolution de la composition de

l’alliage pendant la solidification. Dans le cas simple d’une croissance de type front plan,

nous avons pu observer l’établissement progressif d’un profil exponentiel de concentra-

203
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tion en soluté dans la phase liquide pendant le transitoire initial et mettre en évidence

la présence de convection dans la phase liquide située en avant du front dans une zone

tampon. Ces résultats soulignent l’importance de réaliser une étude in situ et en temps

réel du processus de solidification.

Nous avons également exploré les possibilités de reconstruire une représentation tridi-

mensionnelle de la microstructure dendritique (avant son mûrissement) à partir d’images

2D obtenues en topographie X et en utilisant des résultats de la théorie dynamique de

la diffraction. Les formes obtenues sont en accord avec celles prédites par la théorie.

Cette étude n’est possible que parce que les dendrites présentent une haute qualité cris-

talline quand elles sont complètement entourées de liquide. Les images doivent donc

être enregistrées en début de solidification avant sa capture par la phase eutectique.

Une fois encore, l’observation directe de la croissance se révèle indispensable. Le traite-

ment manuel des données étant relativement long et pénible, une méthode automatisée

(code écrit en language matlab) a commencé à être développée. Les premières images

obtenues sont très satisfaisantes. Cette méthode est en cours d’optimisation et ouvre de

nombreuses perspectives d’études pour le futur.

Les phénomènes mécaniques se produisant pendant le processus de solidification peuvent

générer des sources de défauts pour le matériau final. Une étude combinant radiogra-

phie et topographie, permet de mieux comprendre l’origine de tels phénomènes. Nous

avons ainsi pu observer et modéliser des phénomènes mécaniques réversibles (rotation)

et irréversibles (fléchissement) qui se produisent au cours de la croissance dendritique.

Parmi les phénomènes mécaniques observés, les désorientations de bras secondaires ou

de sections de tronc primaire ont pu être quantifiées à partir des images enregistrées pen-

dant la croissance. Le dispositif combiné d’imagerie nous a également permis de mettre

en évidence la dégradation de la qualité cristalline de la microstructure dendritique lors

de la solidification de la phase eutectique.

Le travail présenté dans ce manuscript montre les possibilités offertes par le dispositif

expérimental d’imagerie combinée développé sur la ligne de lumière ID19 à l’ESRF.

Les premiers résultats obtenus sont encourageants et laissent envisager de nombreuses

perspectives.

Une perspective intéressante serait l’étude des profils de concentration (par radiographie

d’absorption) à plus haute résolution spatiale. Ceci permettrait entre autre d’étudier

les champs de concentration en régime équiaxe ou en avant des pointes de dendrites.
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En effet, des données expérimentales quantitatives sont indispensables pour vérifier les

résutlats obtenus par simulation et améliorer les modèles déjà établis [103, 104, 105].

L’étude tridimensionnelle des dendrites pendant les premières phases de la croissance

apparâıt maintenant possible. Il serait intéressant de poursuivre le développement de

la procédure informatique qui permet, à partir des franges d’égale épaisseur observées

sur les images topographiques, de reconstruire la représentation tridimensionnelle. Du

point de vue pratique, l’utilisation d’une caméra pour l’acquisition des topographies est

envisagée. Ceci rendrait possible une étude dynamique - évolution dans le temps - de la

tache de réflexion (sans limitation dans le nombre d’acquisitions). De plus, les niveaux

de gris des images enregistrées avec la caméra permettraient une reconstruction plus

précise des cartes de niveau d’épaisseur et donc des représentations tridimensionnelles

des dendrites.

Ces perspectives laissent espérer, dans un futur proche, l’acquisition de données quan-

titatives (champ de soluté, représentation tridimensionnelle) qui permettraient d’af-

finer les modèles de croissance dendritique et d’avancer dans la compréhension des

phénomènes complexes impliqués dans le processus de solidification.
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Annexe A

Paramètres physico-chimiques

des alliages étudiés

Al-3.5wt%Ni

Température de fusion TL 648oC

Température eutectique TE 640oC

Composition eutectique CE 5.7 wt%

Chaleur latente de fusion L 380-400 x 103 J/Kg

Coefficient de partage k 8.7 x 10−3

Pente du liquidus m -3.51 K/wt%

Diffusivité thermique Dth 6.5 x 10−5 m2/s à 600oC

Coefficient de diffusion du soluté DL 2.2 x 10−5 cm2/s à 600oC

Conductivité thermique du liquide KL 94-107 W/m.K à 700oC

Conductivité thermique du solide KS 200-221 W/m.K à 700oC

Coefficient de Gibbs-Thomson Γ 1.44-2.44 x 10−7 K.m

Energie interfaciale γ 0.158-0.263 J/m2

Tab. A.1 – Paramètres physico-chimiques de l’alliage Al-3.5wt%Ni.
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Al-7.0wt%Si

Température de fusion TL 618oC

Température eutectique TE 577oC

Composition eutectique CE 12.6 wt%

Chaleur latente de fusion L 387 x 103 J/Kg

Coefficient de partage k 0.13

Pente du liquidus m -6.5 K/wt%

Diffusivité thermique Dth 6.4 x 10−5 m2/s

Coefficient de diffusion du soluté DL 3.0 x 10−5 cm2/s

Conductivité thermique du liquide KL 61 W/m.K à 618oC

Coefficient de Gibbs-Thomson Γ 1.96 x 10−7 K.m

Tab. A.2 – Paramètres physico-chimiques de l’alliage Al-7.0wt%Si.

Al-4.0wt%Cu

Température de fusion TL 650oC

Température eutectique TE 548oC

Composition eutectique CE 33.2 wt%

Chaleur latente de fusion L 362 x 103 J/Kg

Coefficient de partage k 0.14

Pente du liquidus m -2.6 K/wt%

Diffusivité thermique Dth 6.5 x 10−5 m2/s à 600oC

Coefficient de diffusion du soluté DL 2.4 x 10−5 cm2/s

Conductivité thermique du liquide KL 95 W/m.K

Conductivité thermique du solide KS 180 W/m.K

Coefficient de Gibbs-Thomson Γ 2.36 x 10−7 K.m

Energie interfaciale γ 0.217 J/m2

Tab. A.3 – Paramètres physico-chimiques de l’alliage Al-4.0wt%Cu.



Annexe B

Diagrammes de phases

Fig. B.1 – Diagramme de phases pour le système Al-Ni. Le point eutectique est défini

par CE = Al-5.7wt%Ni (Al-2.7at%Ni) et TE = 640oC.
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Fig. B.2 – Diagramme de phases pour le système Al-Si. Le point eutectique est défini

par CE = Al-12.6wt%Si (Al-12.2at%Si) et TE = 577oC.
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Fig. B.3 – Diagramme de phases (partiel) pour le système Al-Cu. Le point eutectique

est défini par CE = Al-33.2wt%Cu (Al-17.6at%Cu) et TE = 548oC.
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Nomenclature

1 − δ Partie réelle de l’indice de réfraction complexe

αJ Coefficient de Jackson

β Partie imaginaire de l’indice de réfraction complexe

∆Sf Entropie de fusion

∆φ Dephasage

δθ Désorientation efficace

Γ Coefficient de Gibbs-Thomson ou constante capillaire

γ Energie interfaciale

λ Longueur d’onde

Λ0 Longueur d’extinction ou longueur de Pendellösung

λ1 Espacement primaire

µ Coefficient linéaire d’absorption [cm−1]

µ′ Coefficient massique d’absorption [cm2g−1]

ωD Largeur de Darwin

Ωe Divergence efficace du faisceau

ρ Densité volumique [kgm−3]

ρa Densité atomique [atm−3]

Σh Dimension horizontale de la source

Σv Dimension verticale de la source

θB Angle de Bragg
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a Dimension caractéristique de l’objet étudié [keV ]

c Vitesse de la lunière (=3 × 108ms−1)

C0 Composition initiale de l’alliage

CE Composition eutectique

CL Concentration en solute dans la phase liquide

CS Concentration en solute dans la phase solide

dhkl Distance inter-réticulaire

DL Coefficient de diffusion du soluté dans le liquide [cm2s−1]

Dradio Distance échantillon-détecteur en radiographie

Dth Diffusivité thermique du liquide [cm2s−1]

Dtopo Distance échantillon-détecteur en topographie

E Energie [keV ]

f ′ Partie réelle du facteur de diffusion atomique

Fhkl Facteur de structure

G Gradient de température

G∗ Gradient thermique pondéré

GC Gradient de concentration

GL Gradient de température dans le liquide

I0 Intensité incidente

It Intensité transmise

k Coefficient de partage

kB Constante de Boltzmann (=1.38 × 10−23JK−1)

KL Conductivité thermique du liquide [Wm−1K−1]

KS Conductivité thermique du solide [Wm−1K−1]

L Chaleur latente de fusion volumique

L Largeur du bassin de liquide pris entre deux bras secondaires

L′ Chaleur latente de fusion molaire
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Lc Longueur de cohérence transversale du faisceau

LMZ Longueur totale de la zone pâteuse (Mushy Zone)

ls longueur de la couche solutale

Le Nombre de Lewis (=Dth/DL)

m Pente du liquidus [K/wt%]

n Indice de réfraction complexe

P Facteur de polarisation

Pe Nombre de Péclet (=RV/DL)

R Constante des gaz parfaits (=8.314JK−1mol−1)

R Rayon de courbure au niveau de la pointe de la dendrite

r0 Rayon classique de l’électron (=2.817 × 10−15m)

Rdetect Résolution spatiale du détecteur

rF Rayon de Fresnel

Rh Intensité intégrée

S Fonction de stabilité

T Transmission

TE Température eutectique

TL Température du liquidus

TM Température de fusion du corps pur

V Vitesse de solidification

V Volume d’une cellule élémentaire

Va Vitesse de stabilité absolue

Vc Vitesse critique d’apparition de l’instabilité morphologique

Vmig Vitesse de migration

Z Nombre total de premiers voisins

Z Numéro atomique


