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Pour la conception de matériaux, non seulement la création de données par le calcul ou 

l'expérience est importante, mais la façon d'analyser ces données de manière efficace et 

complète est également nécessaire. Certains des défis dans la conception de nouveaux 

matériaux comprennent la difficulté d'analyser de grandes quantités de données, la 

compréhension des corrélations et tendances entre les différentes propriétés, et l'utilisation de 

ces corrélations pour concevoir un matériau avec des propriétés désirées. 

 Cette étude vise à apporter des informations sur les critères de formation de verres 

métalliques massifs et les propriétés mécaniques des intermétalliques polaires de type phase 

de laves. 

 Dans le développement de nouveaux verres métalliques massifs (Bulk metallic 

Glass :BMG),  il est essentiel de quantifier et éventuellement prédire l’aptitude de vitrification      

(Glass Formig Ability : GFA) d'un alliage multicomposant. De nombreux critères de GFA ont 

été proposés sur la base des caractéristiques de température mesurées par l’analyse thermique 

[2-3]. Parmi ces critères, la température de transition vitreuse réduite Trg [1], la région du 

liquide surfondue  ∆Tx et le paramètre γ [4-5] sont les plus largement utilisés, mais il est 

également connu qu'ils ne reflètent pas toujours les vrais GFA. 

L’amorphisation d'un alliage à partir de l'état liquide consiste essentiellement à la 

suppression de la croissance cinétique de la nucléation à partir de l’état surfondue [6-7]. Une 

analyse différentielle calorimétrique d'un verre définie quarte températures importantes, la 

température de transition vitreuse Tg, la température de cristallisation Tx,  la température de 

l’eutectique Tm (température de solidus) et la température de liquidus Tl [8]. 

De nombreux chercheurs ont tenté d'établir des relations entre les indicateurs de GFA 

et les températures caractéristiques. Turnbull [9] a montré l'importance de la température de 

transition vitreuse réduite Trg = Tg/Tm ou Trg = Tg /Tl. Une grande valeur de Trg conduirait à 

une vitesse critique de refroidissement inférieure, et une meilleure GFA. En outre, Lu et al[ 

10] ont montré que le Trg = Tg/Tl est un meilleur indicateur de GFA par rapport à Trg =Tg/Tm . 

Pour la plupart des alliages, la température de transition vitreuse Tg n'est pas sensible aux 

compositions de l'alliage, tandis que la température de liquidus Tl change nettement avec le 

changement des compositions de l’alliage. Ainsi, le paramètre Trg = Tg /Tl présente une forte 

dépendance avec les compositions de l'alliage et il peut atteindre 0,66 jusqu’a 0,69 pour des 
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BMGS avec de grandes GFA, e.g. 0,69 pour Ca65Al 35 [11]. Ce que nous allons confirmer par 

la suite de notre travail.   

La région du liquide surfondue ∆Tx = Tx - Tg peut aussi indiquer la GFA [12]. Une 

grande valeur de ∆Tx signifie que la région du liquide surfondue reste stable sur une large 

gamme de températures sans cristallisation, et aurait une résistance élevée à la nucléation et la 

croissance de phases cristallines. Puisque  la cristallisation est un processus concurrentiel par 

rapport à la formation du verre, un grand ∆Tx conduirait à une bonne GFA. Cette explication a 

été confirmée dans plusieurs systèmes d'alliages vitrifiables dans lesquels la région du liquide 

surfondue corrèle relativement bien avec les GFAs. La région du liquide surfondu, ∆Tx est 

également connue pour être liée de façon linéaire au diamètre critique  dc des tiges amorphes 

[13-14]. 

Le paramètre γ = Tg/ (Tx + Tl) a été plus récemment proposé par Lu et Liu [15] 

montrant des corrélations satisfaisantes avec la GFA  pour la plupart des systèmes de verres 

métalliques et même les verres d'oxydes. 

L'évaluation directe de GFA est basée sur la vitesse de refroidissement critique ou la 

taille critique, dans certaines conditions de refroidissement et pour former l'état complètement 

vitreux. Le diamètre critique dc des tiges vitreuses est généralement considéré comme une 

mesure de GFA.  

Dans cette thèse nous tentons d’étudier ces différents paramètres et tirer le meilleur 

indicateur parmi eux. Cependant, la vitrification se produit prés des états intermétalliques. De 

ce fait, un calcul des propriétés physiques des intermétalliques s’avéra nécessaire. 

Dans la deuxième partie on met  l'accent sur une famille particulière de phases 

intermétalliques, les phases dites phases de Laves. Ces phases, forment le plus grand groupe 

de composés intermétalliques avec plus de 1400 composés, et possèdent la  composition AB2 

idéale. La classe d'un composé intermétallique en tant que phases de Laves est purement 

basée sur la géométrie de la structure cristalline. Les phases de Laves cristallisent dans les 

trois types de structure : cubique MgCu2 (C15), hexagonale MgZn2 (C14) et hexagonale 

MgNi2 (C36) [16-19]. Une structure orthorhombique où existe également un certain nombre 

de composés intermétalliques AB2 sont observés, à savoir la structure du type CeCu2. 
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Les phases de Laves ont suscité beaucoup d'intérêt dans la recherche fondamentale. En 

outre, dans la dernière décennie, de nombreux métallurgistes et ingénieurs ont étudié les 

transitions de phase dans ces matériaux afin d’améliorer les propriétés mécaniques et 

physiques. Ces composés sont pour la plupart polaires, favorisant  une rigidité intrinsèque, et 

leurs structures plus compactes C14, C16 et C36 leur confèrent une ductilité appréciable qui 

leurs accordent des propriétés mécaniques très intéressantes faisant de ces matériaux de bons 

candidats pour une éventuelle application dans le domaine de l’aéronautique. 

Un point subsiste toutefois, ces composés subissent souvent des transformations de 

phases, notamment depuis et vers la structure orthorhombique de type CeCu2. L’évolution des 

propriétés mécaniques dans ces composés reste très faiblement étudiée vu qu’elle est coûteuse 

en temps et en moyen de calcul. Dans cette thèse nous projetons d’étudier les propriétés 

mécaniques de ces matériaux afin d’identifier des matériaux avec une grande dureté et rigidité 

et  qui possèdent une ductilité appréciables et ceci sans faire de calculs ni expérience. 

Le rôle de l'informatique des matériaux est omniprésent dans tous les aspects de la 

science des matériaux et de l’ingénierie. Les outils mathématiques basés sur les techniques du 

Datamining fournissent un grand moteur de recherche  pour intégrer l'information en science 

des matériaux et  accélérer les calculs et mettre en point la relation structure- propriété de 

manière robuste et  rapide. 

En utilisant une analyse multivariable, les données peuvent être examinées de sorte 

que les tendances et les corrélations deviennent évidentes. En plus, le nombre de propriétés 

exigées pour expliquer un système peut être réduit à un nombre minimum de sorte que le 

problème de créer des quantités suffisantes de données et d'analyser ces données soit réduit. 

L'analyse multivariable présentée ici est basée sur des résultats des propriétés thermiques et 

mécaniques des verres métalliques massifs et les intermétalliques de type phases de Laves 

respectivement [1]. 

Dans cette thèse, nous avons utilisé, les approches du datamining telles que l'analyse 

en composantes principales (ACP) et la régression (PLS) pour examiner les critères du GFA 

existants et tirer le meilleur indicateur, et étudier les propriétés mécaniques des 

intermétalliques polaires pour prédire des matériaux de grande dureté et rigidité . 
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Le manuscrit de cette thèse est divisé en trois grands chapitres : 

Le premier chapitre donne une synthèse bibliographique sur les notions générales des 

verres métalliques massifs et intermétalliques polaires de types phases de Laves, leurs 

classifications, leurs révolutions, leurs propriétés et performances, et un aperçu sur leurs 

applications.    

    Le deuxième chapitre présentera les deux techniques du Datamining, l’analyse en 

composantes principales (ACP) et la régression PLS (Partial Least Square). Un aperçu sur 

l’historique, le développement et le principe de ces méthodes est  présenté.  

Dans le chapitre trois nous présentons, les résultats liés au développement de 

nouvelles approches du Datamining, l’Analyse en composantes principales (ACP) et la 

régression (PLS),  des techniques informatiques qui ont été appliqué sur les verres métalliques 

massifs et les intermétalliques polaires de type phase de Laves  pour identifier le meilleur 

indicateur du GFA et prédire des matériaux durs et rigides.  

Enfin, une conclusion générale récapitule les principaux résultats obtenus et propose des 

perspectives de travaux futurs. 
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Ce chapitre décrit deux  grandes familles de matériaux, les verres métalliques 

massifs et les intermétalliques polaires de type phase de laves. 

Dans la première partie, nous allons rappeler l’histoire des verres métalliques massifs, 

leurs propriétés intéressantes et quelques applications de ces matériaux. Comme tous les 

autres matériaux amorphes (les polymères, les verres d’oxydes, …) les verres métalliques 

possèdent une configuration unique, et donc des propriétés spécifiques, vu l’absence d’ordre à 

longue distance. Les verres métalliques massifs ont attiré une attention considérable au cours 

des dernières décennies, car ils ont des propriétés mécaniques élevées, une bonne résistance à 

la corrosion et une grande aptitude à la mise en forme à une température pas très élevée. 

Dans la deuxième partie nous dévirons les phases binaires de Laves AB2 qui 

constituent une famille riche de composés intermétalliques. Les phases de Laves présentent de 

très bonnes propriétés mécaniques en particulier une grande dureté et rigidité d’où l’intérêt de 

les étudier. 

I.1 Généralité sur les verres métalliques massifs 

 

I.1.1  Généralité sur les verres et la structure am orphe  

 

Le verre a toujours été un élément de développement des techniques. Les verres 

naturels (obsidiennes) étaient jadis utilisés dans la confection des pointes de flèches. Au 

troisième millénaire avant J.‐C., le verre apparaît sous forme d'émail recouvrant des poteries 

céramiques. 

Le verre massif, sous forme de pâte de verre, fait son apparition en Mésopotamie, puis en 

Égypte. Les verres habituels sont des silicates, à base de silicium et d’oxygène. À la 

différence des verres d’oxyde classiques constitués de molécules de type SiO2, les verres 

métalliques sont principalement constitués d’atomes d’éléments métalliques. 

Comme les verres classiques, les verres métalliques ne possèdent pas d’ordre à longue 

distance ou de structure cristalline. Leur structure possède un ordre chimique mais sans 

périodicité à longue distance, c’est à dire au‐delà de deux ou trois distances interatomiques. 

Étant métalliques, ils ne sont pas transparents à la lumière. Si certaines propriétés des verres 

métalliques ne ressemblent pas beaucoup à celles des verres d’oxyde, elles sont néanmoins 

très différentes des métaux cristallins. 
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En général, quand un liquide est refroidi, atomes et molécules s’organisent en 

occupant des positions déterminées dans une maille, ce qui donne lieu à la formation de 

cristaux. La configuration des atomes dans le cristal diffère beaucoup de celle du liquide 

(désordonnée) et une germination doit avoir lieu pour initier la cristallisation. Or, la 

germination correspond à la création d’interface dont la formation constitue une barrière 

énergétique. Par contre, lors de la vitrification, les atomes du liquide restent dans un état 

désordonné avec un ordre chimique et topologique à courte distance. 

D’un point de vue structural, les verres, matériaux non-cristallins, sont des substances 

amorphes aux rayons-X (sans pics de Bragg de diffraction). En outre, ils présentent une 

transition vitreuse, Tg (définie ultérieurement). Si un matériau non-cristallin présente une telle 

transition vitreuse, on dira qu'il s'agit d'un verre. Cette définition n'est pas aussi limpide qu'il y 

paraît, certains matériaux appelés verres ne présentent pas de Tg. C'est le cas de certains 

verres métalliques où il parvient que la température de cristallisation Tx soit inférieure ou 

égale à Tg , on ne pourra observer la transition vitreuse qui sera masquée par Tx. Néanmoins, 

nous admettrons cette dernière définition du verre. 

Contrairement aux alliages cristallins, les verres sont dans un état solide 

thermodynamiquement métastable, puisque, chauffés à des températures relativement basses, 

un phénomène endothermique se produit. Il correspond à la transition vitreuse à Tg. Il est suivi 

par la cristallisation du verre (exothermique) à une température Tx puis par la fusion 

(endothermique) des produits formés lors de la cristallisation. Ces températures de 

transformation peuvent être observées en soumettant un échantillon de verre à l'analyse 

thermique différentielle (DSC) dont un diagramme type est présenté dans la figure [I-1] (a) 

pour le verre métallique Pd40Cu30Ni10P20. 

 
 

 
Figure [I-1] : (a) Diagramme DSC du verre métallique Pd40Cu30Ni10P20,(b) Schéma 

descriptif de la variation de la chaleur spécifique du cristal, liquide, liquide sous-refroidi 

et du verre en fonction de la température. 
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Cette technique exploite le changement brusque de la chaleur spécifique des verres 

lors du passage à l’état liquide en absence de cristallisation comme le montre la figure [I-1] 

(b). Les verres métalliques peuvent être obtenus dans une grande gamme de compositions 

pour des systèmes d'alliages différents. Le premier verre rapporté est le Au75Si25 qui a été 

produit par l’hypertrempe du métal liquide [1]. Au début d’étude de verres métalliques, le 

choix des compositions et les procédures d’élaboration étaient tels que de hauts taux de 

refroidissement (de l'ordre de 105 à 106 degrés par seconde) étaient nécessaires pour 

l’obtention de l’état vitreux, à l'exception de quelques rares alliages à base de métaux nobles 

tels que Pd‐Cu‐Si [2] et Pd‐Ni‐P [3]. Durant les vingt dernières années, plusieurs familles 

d’alliages ont été développées pour lesquelles l'état vitreux est accessible à un taux de 

refroidissement relativement lent permettant d’augmenter les dimensions de l'échantillon et 

d’employer le terme de "Verres Métalliques Massifs" VMMs. Ces VMMs ont stimulé 

l'enthousiasme pour leur exploitation technologique. Le tableau suivant présente, à titre 

d’exemples, les principales familles d’alliages de verres métalliques en fonction du métal de 

base, du diamètre critique supérieur obtenu dans chaque famille et de l’année de publication : 

Tableau [I.1] :  Liste des familles d’alliages de verres métalliques selon le métal de 

base avec le diamètre critique supérieur obtenu dans chaque famille et l’année de 

publication 

Métal de base Diamètre critique [mm] Composition [%at.] Année Reference 

Al 1 Al 86Ni7Y5Co1La1 2010 [4] 

Ca 15 Ca65Mg15Zn20 2004 [5] 

Co 10 Co48Cr15Mo14Er2C15B6 2006 [6] 

Cu 
10 Cu46Zr42Al 7Y5 2004 [7] 

Cu49Hf42Al 9 2006 [8] 

Fe 16 Fe41Co7Cr15Mo14C15B6Y2 2005 [9] 

Mg 25 Mg54Cu26.5Ag8.5Gd11 2005 [10] 

Pd 72 Pd40Cu30Ni10P20 1997 [11] 

Pt 20 Pt42.5Cu27Ni9.5P21 2004 [12] 

Ti 14 Ti40Zr25Cu12Ni3Be20 2005 [13] 

Zr 25 Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 1993 [14] 

Y 25 Y36Sc20Al 24Co20 2003 [15] 

La 11 La62Al 15.7Cu11.15Ni11.15 2003 [16] 

Au 5 Au49Ag5.5Pd2.3Cu26.9Si16.3 2005 [17] 
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I.1.2  Deux descriptions de la structure des verres  métalliques  

Contrairement aux matériaux cristallins où les atomes s’arrangent au cours de 

refroidissement pour occuper des positions déterminées dans une maille et forment ainsi un 

cristal (voir figure I-2 (a)). Lors de la vitrification (formation de verre) les atomes restent dans 

un état désordonné, très semblable à un état liquide (voir figure I-2 (b)), avec un ordre 

chimique et topologique limité à quelques distances atomiques [18]. 

 

 

Figure [I-2] :  Comparaison schématique entre la structure cristalline (a) et amorphe 

(b). 

 

La structure des verres à courte distance n’est pas en réalité aléatoire car l’interaction 

chimique entre les éléments est déterminante. Il est communément admis actuellement dans la 

littérature que les verres sont constitués de clusters désorganisés les uns par rapport aux 

autres. 

I.1.2.1 Organisation en clusters  

Dès les années 60, Bernal a montré à partir de modélisations qu’un liquide 

monoatomique s’organise en clusters de forme et de taille variables. Ses calculs, qu’il a 

corrélés aux fonctions de distribution radiales obtenues par diffraction de rayons X et de 

neutrons, montrent que le liquide est d’autant plus structuré que la température approche celle 

du liquidus [19]. La structure du verre étant proche de celle du liquide grâce au 

refroidissement rapide, il paraît naturel que les alliages vitreux conservent une structuration à 

courte distance. De plus, la présence de ces groupements atomiques icosaédriques dans le 
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liquide explique l’obstacle à la germination de cristaux lors de l’élaboration d’amorphes. Les 

clusters sont en effet incompatibles avec la structure d’un cristal et leur fraction augmente lors 

du refroidissement, principalement entre la température de fusion (Tf) et la température de 

transition vitreuse (Tg) [20]. Ainsi une composition favorisant la formation et le maintien de 

ces clusters aura une meilleure aptitude à la vitrification GFA (Glass Forming Ability). 

Des simulations en dynamique moléculaire effectuées sur des composés binaires 

Ni81B19 [21] ont permis de corréler les modélisations de la structure en clusters avec des 

mesures en EXAFS au synchrotron (figure I-3). 

 

Figure [I-3] :  Structure d’un verre métallique Ni81B19 obtenue par simulation en 

dynamique moléculaire, montrant des clusters quasi-équivalents. Les liaisons 

atomiques Ni-B sont préférées aux liaisons Ni-Ni et B-B, les atomes de bore n’ayant 

aucun contact entre eux (en violet : B, en vert : Ni). [21]. 

 

Le rapport des rayons détermine le nombre d’atomes pouvant entourer l’atome central. 

La coordinence dans les verres métalliques varie typiquement de 8 à 20. Cela explique 

l’importance du choix des éléments et des proportions sur la stabilité et la densité des clusters, 

et donc sur les propriétés du verre. Les clusters ne sont pas identiques entre eux mais peuvent 

être considérés comme quasi-équivalents pour un matériau donné, en partie parce que leurs 

dimensions sont similaires. Le modèle des sphères dures ne peut donc pas modéliser 

correctement les verres à cause des interactions chimiques. Il n’est valable que pour les 

systèmes monoatomiques ou des systèmes avec des tailles atomiques comparables et un ordre 

à courte distance négligeable [21]. 

Ainsi, pour les compositions base-Zr de type métal-métal, la configuration atomique a 

un ordre à courte distance de type icosaédrique (figure I-4) avec, à longue distance, une 

configuration atomique aléatoire (sans motif périodique ni même quasi-périodique). 
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Figure [I-4] :  Trois différentes configurations atomiques pour les verres métalliques. 

[60]. 

I.1.2.2  Description statistique du verre  

Cette structure non ordonnée à longue distance donne une autre particularité aux 

verres métalliques : la présence d’un volume libre. Ce volume correspond à la différence entre 

le volume du verre et le volume que le même alliage aurait à l’état de densité maximale d’un 

verre, qui est un état idéal non atteignable (équation I.1). 

                                                                       � = ���∗�
�∗                                                           (I.1) 

Où V est le volume du verre et V* le volume à l’état compact. 

Ce volume libre a une très grande influence sur la mobilité des atomes dans le verre. Par 

exemple, une diminution de moins de 1% en volume induit l’accroissement de 5 ordres de 

grandeur de la viscosité [22]. 

I.1.3  Formation d’un verre métallique 

La formation d’un verre métallique consiste à refroidir le métal fondu à une vitesse 

suffisamment rapide pour éviter toute cristallisation. La compréhension des aspects 

thermodynamique et cinétique de la cristallisation est donc essentielle pour comprendre la 

formation du verre. 
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I.1.3.1  Caractéristiques de l’état vitreux  

Dans la formation de verres, il faut éviter la cristallisation, pour cela il est nécessaire 

de refroidir le liquide assez rapidement c'est‐à‐dire avec une vitesse de refroidissement (Rc) 

minimale qui dépend de la composition. La formation d’un verre devient un problème de 

stratégie[23]. 

Considérons le volume spécifique d’un alliage surfondu à l’état liquide. Son état est 

donné par le point "a" sur le diagramme V(T) de la figure [I-5]. Au cours du refroidissement, 

le volume diminue progressivement le long du segment "a‐b‐c" suivant le coefficient de 

dilatation/contraction thermique de l’état liquide où le point "b" correspond à Tl, température 

du liquidus. À cette température, une quantité de cristaux est thermodynamiquement en 

équilibre avec le liquide[24-25].  

 

Figure [I-5] :  Diagramme Volume spécifique Température de 

solidification du métal liquide 

 

Pour une vitesse de  refroidissement élevée et une bonne aptitude à l’amorphisation, la 

cristallisation par la germination homogène se produit si (i) il y a un grand nombre de germes 

présents dans la masse, combiné avec (ii) une vitesse de croissance cristalline suffisamment 

grande. Un rétrécissement du volume accompagne généralement la transformation du premier 

ordre qui est la cristallisation, et les cristaux formés continuent ensuite de refroidir le long de 

la ligne de contraction du cristal jusqu’au point "e"[26]. 

Si la cristallisation n'a pas eu lieu en dessous de Tl, principalement à cause d’une 

vitesse de refroidissement élevée, le liquide se trouve dans l’état hors équilibre dit 
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"sous‐refroidi" le long du segment "b‐c‐f" qui est l’extrapolation de la ligne "a‐b‐c" et aucune 

discontinuité dans le diagramme V‐T n’est observée. Avec le refroidissement, les atomes 

deviennent de moins en moins mobiles et la viscosité du système augmente rapidement. À une 

température suffisamment basse, les amas d’atomes ne peuvent plus se réarranger assez 

rapidement pour atteindre le volume spécifique Vl(T) fixé par le coefficient de 

dilatation/contraction thermique du liquide surfondu [27]. Alors la ligne V(T) fait un départ 

lisse de "b‐c‐f" et suit une ligne quasi droite (approximativement parallèle à la droite "d‐e") 

jusqu’au point "g" pour un refroidissement rapide, ou jusqu’à "h" pour un refroidissement 

relativement lent. La matière dans la partie quasi droite de la ligne Vv(T) correspond à l'état 

vitreux[28]. 

La région entre le début de déviation de la courbe du volume spécifique Vl(T) du 

liquide sous-refroidi et l'achèvement à l’état solide vitreux Vv(T) est celle de la « région de 

transition vitreuse ». On doit souligner que dans la mesure où la transition vitreuse n’est pas 

du premier ordre, V(T) ne montre pas de discontinuité au cours du refroidissement et la 

température fictive en dessous de laquelle la structure du liquide sous‐refroidi est gelée en 

verre est obtenue par l’intersection de l’extrapolation des courbes Vl(T) et Vv(T). 

Le début de la région vitreuse dépend de la vitesse de refroidissement. Un 

refroidissement relativement lent permet à la structure de s’arranger pour que le volume 

spécifique suive "b‐c‐f" un peu plus loin, d'où le fait que le verre au point "h" aurait un 

volume inférieur (une densité atomique plus élevée) et une température fictive inférieure à 

celle d’un verre refroidi rapidement au point "g"[29]. 

I.1.3.2  Propriétés thermiques et thermodynamiques de l’état vitreux  

Nous avons vu dans le paragraphe précédent que le verre n’est qu’un liquide qui a 

perdu les degrés de translation de ses constituants et que la transformation du liquide en verre 

métallique passe par deux températures caractéristiques, la température de fusion Tl et la 

température fictive Tf. En revanche, lorsque l’on chauffe un verre métallique à partir de la 

température ambiante jusqu’à la fusion, un autre comportement est observé [30]. 

Avec la dilatation thermique pendant le chauffage, le volume spécifique du système 

évolue suivant la ligne Vv(T) du solide vitreux [31-32]. En fonction de la vitesse de chauffage, 

cette dilatation du volume permet un réarrangement géométrique et topologique (appelé la « 

relaxation structurale ») vers un état solide plus stable et qui se manifeste par l’abaissement du 

volume spécifique pour rejoindre la ligne Vl(T) du liquide sous‐refroidi à une certaine « 

température de transition vitreuse » Tg. Aux T > Tg, les atomes retrouvent leur liberté de 



Ch I. Etude bibliographique  | 14 

translation et le matériau devient visqueux. Avec le démarrage de la cristallisation à Tx, le 

volume spécifique recommence à baisser vers celui de l’état cristallin ainsi que la mobilité 

atomique, jusqu’à l’élimination totale de la phase amorphe remplacée par un ou plusieurs 

réseaux ordonnés. À partir de cette étape, le volume suit de segment "e‐d" jusqu’à la fusion 

(Figure I.5). 

Pratiquement, la technique de l’analyse thermique différentielle est utilisée pour 

examiner les transformations au cours du chauffage. Un phénomène endothermique 

correspondant à la transition vitreuse se produit à Tg[33]. Ce phénomène correspond à une 

augmentation de la chaleur spécifique △ 	
 =		
� − 	
�	où Cpl et Cpv sont les chaleurs 

spécifiques du liquide et du verre respectivement, et la forme exacte de la transition dépend de 

la vitesse de chauffage [34]. À plus haute température (Tx) intervient un phénomène 

exothermique qui correspond à la cristallisation (Figure 1.5). L’intervalle en température entre 

la transition vitreuse à Tg et la cristallisation à Tx est appelé la « région du liquide surfondu » 

∆Tx. 

 

Figure [I.6] :  Diagramme DSC d’un verre métallique 

 

Pour un alliage amorphe, les valeurs de la température fictive Tf et de la température 

de transition vitreuse Tg sont fonction de la vitesse de refroidissement et de chauffage 

respectivement et on peut imaginer qu’elles sont très proches pour la même vitesse dans les 

sens opposés. Dans la suite de cette thèse, nous allons confondre les deux termes et Tg, la 

température de transition vitreuse, sera celle qui désignera la transition vitreuse pour les 

cycles de refroidissement/chauffage. 

Lorsque que les cinétiques le permettent, une transition du premier ordre s’effectue à 

température constante. La cristallisation, comme la fusion, est une transition de phase du 
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premier ordre, traduite par une discontinuité des grandeurs thermodynamiques telles que le 

volume V, l’entropie S et l’enthalpie H. Par contre, le changement de ces variables est continu 

à la température de transition vitreuse (changement des pentes à Tg), et ce sont les dérivées 

des grandeurs thermodynamiques qui subissent une discontinuité à Tg (Figure I-7) [35] telles 

que la dilatation thermique ∝��= − �
� �

��
���
� 

, la chaleur spécifique 	� = �������
 = �
��
���
 

et la compressibilité � = − �
� �

��
�
�� 

 

Figure [I.7] :  Schéma descriptif de la variation de la chaleur spécifique et de 

l’entropie d’un alliage en fonction de la température [35] 

 

La métastabilité est un état rendu stable cinétiquement mais pas 

thermodynamiquement. L’état vitreux est un exemple de la métastabilité puisqu’à la 

température ambiante, la transformation vers l’état stable (cristallisation) est pratiquement non 

observable. À plus hautes températures, la vitesse de transformation de phase est augmentée 

et le verre se transforme en cristal. 

I.1.4  Aspect cinétique de la vitrification  

Expérimentalement, le paramètre clef de la formation du verre métallique est la 

viscosité η ou son inverse, la mobilité atomique. Comme le montre le schéma de la figure [I-

8], à l’état liquide, la viscosité d’un métal a des valeurs inférieures à l’unité. Lorsque l’alliage 

fondu est trempé pour éviter la cristallisation, la viscosité augmente rapidement en dessous de 

Tl.  
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Figure [I.8] :  La viscosité en fonction de la température réduite lors de la 

solidification 

 

À des températures près de Tg, la configuration atomique devient gelée (accompagné de la 

baisse d’entropie configurationnelle) à cause de la haute viscosité qui empêche le 

réarrangement structural. Cette transition vitreuse d’origine cinétique se manifeste par un 

changement discontinu des pentes de courbes de contraction thermique et une discontinuité de 

la pente logarithmique de la viscosité η(T) dans la figure [I-8]. Les atomes n’ont alors plus le 

temps de se réarranger, ils restent dans une structure atomique correspondant à celle du 

liquide figé par la trempe à Tg. Cet état vitreux non‐relaxé appelé «verre isoconfigurationnel » 

correspond à une densité atomique et un taux de défauts et de volume libre caractéristique de 

son état de liquide sous‐refroidi. 

La viscosité η et le coefficient de diffusion atomique D(T) sont liés par la relation de 

Stokes‐Einstein � = � �
!"#�, où l est le diamètre atomique moyen et kB la constante de 

Boltzmann. Davies [36] a donné une expression de la fréquence de germination du cristal Iv 

par unité de volume à l’état stationnaire (pour un temps transitoire de formation du germe 

négligeable).  Dans cette expression la fréquence est le produit d’un terme thermodynamique 

qui dépend de la probabilité d'une fluctuation pour vaincre la barrière de germination pour 

atteindre la taille critique et d’un terme cinétique qui dépend de la diffusion atomique (et ainsi 

de la viscosité) : 

                                         $� =	 %&#'�( exp �−
,-∗
� �
� = 	.�/ �'�( exp �− ∆-∗

� �
�                        (I. 2) 

Le paramètre Av est une constante de l’ordre de 1032 Pa.s/(m3.s). En outre, comme dans 

l’équation (I.2), ∆1∗ = �2
! 3456

! /'∆8'�((9est la barrière de germination pour former un germe 

sphérique, ∆g étant la variation d’énergie libre de Gibbs (par unité de volume cristallisée) et 
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σLC l'énergie d’interface entre le liquide et le germe. La dépendance thermique de ∆g peut être 

approchée par une fonction de sous‐refroidissement, c.‐à‐d., ∆8'�( ≈ ∆;<'�� − �(/�� 
où ∆Hf est l’enthalpie molaire de fusion. 

La viscosité du liquide est communément décrite par une modification de la relation de 

Vogel‐ Fulcher‐Tamman (VFT) [37],  

                                                               ='�( = => exp � ?�@���@
�																				                          (I. 3)                     

où δ est le paramètre de fragilité (1 ≤ δ ≤ 100), T0 la température de VFT, et η0 une constante 

inversement proportionnelle au volume molaire du liquide. Physiquement, T0 est la 

température où la viscosité deviendrait infinie. La fragilité décrit le degré de la déviation de la 

viscosité d'un liquide sous‐refroidi à un comportement d’Arrhenius. Un liquide est dit 

"fragile" pour δ < 10 et "fort" pour δ > 20. Les liquides forts ont une viscosité d’équilibre plus 

élevée et montrent une variation de type Arrhenius avec la température. 

La température du liquidus, la température de VFT et la fragilité influencent 

considérablement les cinétiques de la germination de phases cristallines. En utilisant les 

abréviations Tr=T/Tl, Tr0=T0/Tl (la température de VFT réduite) et . = 1634!/'3DE��Δ;9(, 
le taux de germination homogène du cristal devient : 

                                                $� = %&
#@
exp �− G∗�H@

�I��H@
� exp �− %

�H'���H(J
�                             (I. 4) 

Le premier terme exponentiel décroît rapidement avec le sous‐refroidissement dans la gamme 

Tr0 < Tr <1 pendant que le deuxième terme exponentiel croît dans la même gamme. Donc, le 

taux de germination maximal se produit au sous‐refroidissement intermédiaire. D'après 

l’équation (I. 4), le taux de germination est plus faible pour les valeurs plus élevées de la 

température de VFT réduite. Turnbull [39], utilisant l’approximation Tg = T0 et la température 

de transition vitreuse réduite Trg = T0r trouve que la fréquence de la germination homogène 

devient faible pour Trg ≥ ⅔. Les mesures de la viscosité sur les verres métalliques massifs [38] 

montrent que la température de VFT est substantiellement plus petite et elle atteint, par 

exemple pour le Zr41Ti14Cu12Ni10Be23 (Vit1), seulement 60% de la température de transition 

vitreuse. Le paramètre de fragilité est approximativement 20 et la viscosité à Tl est de l'ordre 

de 1 Pa.s. Cette valeur est mille fois plus grande que celle des métaux liquides purs. 

L’application de la théorie de Turnbull aux plus grandes valeurs de δ (δ ≈ 5 [39]) montre que 

la formation du verre métallique peut être accomplie pour Trg ≈ 0.6. Un comportement type 

"liquide fort" dans un verre métallique réduit le taux de germination et de croissance des 

cristaux, et donc contribue grandement à l’aptitude à l’amorphisation. 
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En résumé, les paramètres importants qui améliorent la formation du verre sont un ratio élevé 

de la température de transition vitreuse divisée par la température du liquidus, une haute 

viscosité d’équilibre avec un comportement de liquide fort et un plus grand nombre 

d’éléments composants qui diffèrent en dimension atomique et structure électronique. Cela 

nous amène à présenter les différents critères proposés pour l’aptitude à l’amorphisation. 

I.1.4.1  Aptitude à la vitrification (Glass Forming  Ability GFA)  

Nous avons vu que, du point de vue technologique, il est impossible de vitrifier un métal pur. 

En effet, tous les verres métalliques connus sont constitués de deux ou trois éléments au 

minimum. Dans les années 1970‐2000, deux indicateurs de la GFA étaient couramment 

utilisés [40, 41] : 

 ∆�K�= �K − �L�	et �IL'= �L ��		⁄ (	où Tg est la température de transition vitreuse, Tx celle de 

cristallisation et Tl celle de fusion (liquidus).  

Cependant, avec le développement de nouvelles compositions de verres métalliques, 

les deux indicateurs montrent des corrélations peu satisfaisantes [42‐43]. En observant une 

variation de volume quasi‐nulle lors de la cristallisation des liquides amorphisables, Yavari a 

démontré l’importance de la grande compacité de l’alliage liquide pour les cinétiques de 

l’amorphisation : un petit changement de volume lors de la solidification est une propriété 

générale des alliages ayant une bonne GFA [42‐43]. 

Par ailleurs, Desré [44] a évalué l’influence du nombre de constituants sur la 

cristallisation en calculant la probabilité d’existence de fluctuations de composition 

nécessaires pour la germination. La probabilité pour que ces fluctuations se produisent est 

réduite d’un facteur 10avec l’ajout d’un nouveau constituant. 

De son côté, Inoue [45] a proposé trois critères pour la formation d’un verre métallique : 

 L’alliage polyconstitué doit être composé d’au moins trois éléments. 

 Les principaux éléments doivent avoir une différence de taille atomique au‐delà de   

     12%. 

 Les principaux éléments doivent avoir une enthalpie de mélange négative. 

Ces critères, Bien qu’ils soient empiriques et basés sur un grand nombre de données 

expérimentales, peuvent être associés à différents aspects théoriques. Thermodynamiquement, 

pour avoir une meilleure GFA, il faut que la transformation liquide‐cristal possède une 

énergie libre motrice faiblement négative. Le deuxième principe de la thermodynamique 

formule cette énergie par ∆1'�( = ∆;'�( − �. ∆O'�( , ce qui nécessite une enthalpie de 
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fusion ∆H faible et une entropie de fusion ∆S élevée. La formule de l’entropie de Boltzmann 

O = DE	 ln ΩS, où KB est la constante de Boltzmann et ΩE le nombre d’états microscopiques, 

prouve que la multiplication de constituants de l’alliage fait augmenter le terme entropique et, 

par conséquent baisse l’énergie libre de transformation en valeur absolue. Par ailleurs, la 

multiplication de constituants de tailles différentes augmente la compacité de la structure 

amorphe et diminue le terme enthalpique [42].À son tour, une chaleur de mélange négative 

produit un ordre chimique à courte distance [46]. 

La combinaison d’une grande différence de taille atomique et d’une chaleur de 

mélange  négative favorise la formation d’amas (clusters) moins mobiles et donc augmente la 

viscosité, réduit la diffusivité et enfin facilite la vitrification. 

I .1.4.1.1  Température de transition vitreuse rédu ite T rg 

Les alliages métalliques, dont la formation du verre se produit plus facilement, sont 

ceux qui présentent un ou plusieurs eutectiques profonds, ou une diminution substantielle de 

l'étape et de liquidus (Tl) avec augmentation du pourcentage de soluté, a un plateau sur lequel 

Tl  est plus basse en comparaison avec le point de fusion [47]. 

Bien qu'il existe de nombreuses valeurs de Trg rapportés dans la littérature, elles sont 

calculées en se basant sur deux équations Tg/Tl et Tg/Tm. Selon Lu et al. Al. [48] le paramètre 

Tg/Tl indique mieux la GFA que celui calculé à partir de Tg/Tm qui présente une faible 

corrélation avec la GFA, ce que nous allons confirmer par la suite de notre travail.   

Dans leur étude, plusieurs verres métalliques massifs à base de Zr, La, Mg, Pd et RE 

(éléments des terres rares) ont été produit, en utilisant des analyses thermiques leur Tg, 

Tm(température de solidus) et Tl (température de liquidus) sont bien déterminées. Par 

conséquent, lorsque Trg est calculée sur la base de Tg / Tm, ce dernier augmente constamment 

la vitesse de refroidissement critique qui au début montre une tendance décroissante. 

Cependant, lorsque Trg est calculé sur la base Tg / Tl une augmentation du Trg est toujours 

accompagnée par une diminution de la vitesse critique de refroidissement. Cela provient 

principalement de la plus grande dépendance de Tl à la composition tant dit que Tg et Tm sont 

moins dépendants à la composition. Pour les alliages à base de Mg ce comportement est 

montré dans la figure [I-9]. 
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Figure [I-9] : La vitesse critique de trempe en fonction du rapport Tg/Tm et Tg/Tl [48] 

 

Le rapport Tg/Tl se pose également de l'exigence que la viscosité doit être grande à des 

températures entre le point de fusion et Tg. La viscosité à Tg étant constante[49], plus le 

rapport de Tg/Tl est élevé plus la viscosité sera élevée et donc plus Rc est petit.  Les tailles 

critiques et les vitesses critiques de trempes (Rc) en fonction du rapport Trg (Tg/Tm) sont 

représentées dans la figure ci dessous [6-12]. 
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Figure [I-10] :  Diagramme représentant les vitesses critiques de trempe (RC) et les 

tailles critiques (dmax) en fonction du rapport (Tg/Tm). En bleu (en bas) sont 

représentés les verres métalliques possédant les meilleures aptitudes à la 

vitrification. En vert sont représentés à titre comparatif les verres oxydes, tandis 

qu’en jaune (en haut) sont représentés les alliages amorphes possédant des 

aptitudes plus faibles. Diagramme tiré de la réf. [50]. 

 

La figure [I-10] présente quelques verres métalliques courants en fonction de leur 

température réduite de transition vitreuse (Tg/Tm où Tg et Tm représente respectivement les 

températures de transition vitreuse et de fusion). Ce graphique montre la corrélation entre la 

vitesse critique de trempe, et la taille maximum de l’échantillon qu’il est possible de fabriquer 

amorphe (à 100 %). Ainsi, les verres métalliques qui ne peuvent être élaborés qu’avec des 

vitesses de trempe supérieures ou égales à 104-105 K/s, sont obtenus sous forme de rubans 

d’une épaisseur maximum de quelques dizaines de microns. A l’opposé, les verres 

métalliques, et plus encore les verres oxydes qui peuvent être trempés avec des cinétiques de 

refroidissement plus faibles, de l’ordre de 1 K/s et moins, sont obtenus amorphes avec des 

tailles critiques allant jusqu’à plusieurs centimètres d’épaisseur. 
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Comme le montre la figure, il existe, une multitude de compositions vitrifiables, mais 

leur aptitude à la vitrification, c’est-à-dire la taille critique ou la vitesse critique de trempe 

avec laquelle ces alliages peuvent être obtenus amorphes, dépend fortement de la 

composition. Le lecteur peut constater, que les vitesses critiques de trempe varient de 10-1 à 

107 K/s selon l’alliage, ce qui représente une variation de 8 ordres de grandeur entre les 

alliages facilement vitrifiables et ceux présentant une mauvaise aptitude. De plus, pour un 

même système, l’aptitude à la vitrification dépend fortement de la fraction molaire des 

éléments le composant. Ainsi, le binaire Cu-Zr ne peut être obtenu amorphe que dans un 

domaine de composition bien précis (CuxZr100-x, x = 20-80 % atomique [51]), et seules 

certaines compositions peuvent être obtenues sous forme massive (CuxZr100, x = 48-66 % 

atomique [52]). Il est visible de manière générale, que seuls quelques systèmes particuliers 

peuvent être obtenus amorphes dans un domaine de composition bien précis, appelé le 

domaine de vitrification.  

Il est donc évident qu’il ne suffit pas de tremper un liquide pour obtenir un verre, une 

méthode prédictive, de présélection et de sélection, pour guider l’expérimentateur dans la 

conception d’alliages vitrifiables est nécessaire. 

I.1.5  Les verres métalliques massifs  

� Historique:  

En 1959, Duwez et Klement ont démontré pour la première fois la possibilité d'obtenir 

un alliage métallique amorphe par trempe rapide à partir de l'état liquide [53]. Ils ont ainsi 

obtenu le premier verre métallique à partir d'un alliage binaire Au-Si, d'une épaisseur de 10 

mm grâce à une vitesse de refroidissement supérieure à 108 K.s-1. Ces techniques de trempe 

sur roue ne permettaient alors de produire que des rubans d'épaisseurs très faibles. 

Ce n'est que plusieurs années plus tard que des compositions ternaires, à base de palladium 

(Pd-Si-Ag, Pd-Si-Cu et Pd-Si-Au), ont été développées avec des vitesses critiques de 

refroidissement < 103 K.s-1 [54]. Le début des années 1990 fut un tournant dans l'élaboration 

des verres métalliques massifs avec le développement de nombreuses nouvelles compositions. 

L'équipe d'Akihisa Inoue, de l'université de Tohoku, a largement contribué à la découverte de 

nombreux systèmes amorphisables, avec entre autres dans l'ordre chronologique : les bases 

Magnésium [55], les bases Zirconium [56], les bases Fer [57] ou encore les bases Palladium 

[58]. Pour ces systèmes, les vitesses critiques de trempe ont pu être abaissées à 0,1 K.s-1et cet 

abaissement a permis d'augmenter considérablement les diamètres critiques maximaux des 
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échantillons (jusqu'à plusieurs centimètres comme on peut le voir sur la figure [I-11]). En 

1992, Johnson et Peker ont développé un verre métallique massif de composition 

Zr41,2Ti13,8Cu12,5Ni10Be22,5, connu sous le nom de  «Vitreloy 1», le premier à avoir été 

commercialisé 1 [59]. Plus récemment de nouvelles compositions ont vu le jour comme les 

bases Cuivre et Titane (figure I-11). 

 

 

Année 

 

Figure [I.11] :  Année pour laquelle a été atteint pour la première fois l'épaisseur 

maximale de différents systèmes et compositions de verres métalliques dans leur 

état amorphe[49]. 

I.1.5.1  Critères de formation  

De nombreuses études empiriques ont été menées dans différents systèmes donnant 

des verres métalliques afin d'obtenir des verres dans des dimensions de plus en plus 

importantes et afin de comprendre quels sont les paramètres influents pour l'obtention 

d'amorphes. La capacité d'un alliage a former un verre (Glass Forming Ability : GFA) peut 

être donnée par la vitesse critique de refroidissement du liquide permettant d'obtenir une 

structure amorphe : Rc . Cette vitesse est directement liée au diamètre maximum de phase 

amorphe que l'on peut obtenir dans une composition : Dc . Cette mesure est habituellement 
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faite par diffraction de rayons X sur des échantillons obtenus dans des moules de diamètres 

croissants ou a l'aide d'une lingotière conique. 

I.1.5.2  Critères empiriques de formation  

De ces études systématiques, un certain nombre de lois empiriques peut être avance dans le 

but de gêner la cristallisation d'un alliage lors de sa solidification. Inoue en dégage trois [60] : 

� Des systèmes à plusieurs composants, au moins trois 

� Une différence de rayons atomiques d'au moins 12% entre les constituants principaux 

� Une enthalpie de mélange négative entre les constituants principaux 

A ces trois règles a longtemps été associe le fait de produire des compositions proches 

d'eutectiques profonds afin d'obtenir un liquide stable à la plus basse température possible et 

donc présentant la mobilité atomique la plus faible possible. Mais depuis peu, il a été observé 

que les compositions les plus intéressantes dans un système donné ne sont pas forcement les 

plus proches de l'eutectique, suggérant que ce paramètre n'est pas à considérer de façon isolée 

[61]. 

I.1.5.3  Eutectiques profonds   

Il a été montré expérimentalement que les valeurs de Tg changent lentement avec le 

contenant de soluté. D’autre part, la température de liquidus (Tl) d'un alliage diminue 

généralement  avec l’augmentation de la teneur du soluté dans la plupart des alliages. Mais, il 

ya certains diagrammes de phases dans lesquels les courbes de liquidus baisse très fortement 

avec la teneur en soluté. 

 

   Un alliage qui présent une température eutectique qui est sensiblement inférieure 

du point de fusion des composants individuels est appelé eutectique « Profond ». Dans ce cas, 

la valeur du Trg (= Tg/Tl) autour de la composition de l’eutectique profond est une forte 

fonction de la composition de l'alliage et présente la valeur la plus élevée de la composition 

eutectique. Par conséquent, il devrait être possible de tremper cette composition d'alliage 

facilement dans l'état vitreux. En revanche, si la température de liquidus d'un alliage diminue 

lentement avec la teneur en soluté, la valeur Trg à la composition eutectique ne peut pas être 

élevé[62]. 



Ch I. Etude bibliographique  | 25 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

Figure [I-12]:  Illustration thermodynamique pour un système à 2 constituants. 

 

Un certain nombre de diagrammes de phases binaires, par exemple (Au-Si, Pt-Si et Fe-

B) montrent que la variation de Tl a  une composition similaire avec celle du système Pd-Si. 

Par conséquent, un alliage à la composition eutectique, en particulier s'il s'agit d'un eutectique 

profond, sera plus facile à former une phase vitreuse dans un alliage [63].  

Ce critère empirique a été le plus utile dans l'identification des compositions 

vitrifiables dans les systèmes binaires et  ternaires dans les premières années de la recherche. 

Même si ce critère peut également être utilisé pour identifier la composition des alliages 

pour former des BMGs, il faut savoir que les diagrammes de phase pour des 

systèmes d’alliages multi composants ne sont pas disponibles. Une façon de surmonter ce 

manque d'informations est de rechercher la survenance de la réaction eutectique dans les 

diagrammes de phases des constituants binaires et ternaires. Si des réactions eutectiques se 

 

 

Diagramme métastable : eutectique 

bas point de fusion 

Diagramme d’équilibre 

Eutectique métastable 
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produisent dans ces systèmes, il est probable (mais pas nécessairement) que ces réactions 

eutectiques vont ainsi se produire dans les systèmes d'alliages multicomposants.  

I.1.5.4  Critères post mortem  

A partir du thermo gramme d'un verre métallique mesuré par DSC, il est possible 

d'extraire un certain nombre de températures caractéristiques. On relève la température de 

transition vitreuse Tg , la température du premier pic de cristallisation Tx , la température de 

solidus et de liquidus Ts et Tl (Figure I-13). 

 

 

 

Figure [I-13] :  Thermogramme caractéristique d'un verre métallique. 

 

A partir de ces températures, plusieurs critères ont été développés afin de quantifier la 

capacité d'amorphisation du verre obtenu. Néanmoins, le calcul de ces indices de GFA 

nécessite de pouvoir mesurer les températures, et donc d'être en mesure de produire un verre. 

Ils n'ont donc aucun caractère prédictif mais permettent de se confronter avec plus ou moins 

de succès aux valeurs de Dc obtenues.  

Un de ces critères le plus utilisé est la température de transition vitreuse réduite 

Trg=Tg/Tl introduit par Turnbull [64]. Ce paramètre est lié aux taux de germinations 

homogènes dans un liquide en surfusion et il est classiquement admis que les verres 

présentant un Trg proche de 2/3 ont une grande capacité à former un verre. Plus Trg est grand, 

plus Tg est proche de Tl , et donc plus la viscosité du liquide entrant en surfusion est grande.   

La cristallisation est ainsi gênée et il est possible d'utiliser des vitesses de trempe plus 

modestes menant à l'obtention de phase amorphe dans de plus grandes dimensions. 
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Un deuxième critère très employé est donné par l'étendue de l'intervalle de transition 

vitreuse	Δ� = �T − �L. Ce parametre représente qualitativement la capacité d'un verre à 

résister à la cristallisation. Plus ∆T est grand plus un verre est stable vis-a-vis de la 

cristallisation aussi bien lorsqu'il est chauffé dans son domaine de transition vitreuse que lors 

d'une trempe depuis le liquide. La possibilité d'avoir un large ∆T permet aussi de pouvoir 

travailler aisément dans le domaine de liquide surfondu sans générer de cristallisation dans le 

verre. 

Partant de l'observation que ces deux précédents critères de GFA sont parfois en 

désaccord en fonction des systèmes étudiés, Lu et al. ont propose récemment un nouveau 

critère [65]. Le paramètre U = �K	/'�L + ��(est introduit en s'appuyant sur le fait qu'un "bon" 

verre doit à la fois présenter une forte résistance à la dévitrification et une forte résistance à la 

cristallisation lors de la trempe du liquide surfondu. En analysant les données disponibles 

dans la littérature sur une large gamme de verres métalliques massifs, ils montrent que leur 

nouveau paramètre est en accord avec les vitesses critiques de trempe Rc (Figure I-14). Ils 

montrent aussi que dans certains systèmes leur paramètre est plus apte à décrire fidèlement la 

capacité d'amorphisation que le Trg ou le ∆T . C'est notamment le cas dans des bases Pd ou du 

verre Mg65Cu25Gd10 pour lequel le Rc estimé à 1K/s est en accord avec un γ proche de 0.41 

selon la Figure [I-14] [66-65].  

 

 

Figure [I-14]:  Corrélation entre le paramètre γ et la vitesse de trempe critique Rc 

pour différents verres métalliques [65] 
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I.1.6  Propriétés et applications des verres métall iques  

       I.1.6.1  Propriétés des verres métalliques  

          I.1.6.1.1  Propriétés chimiques  

La particularité de l’homogénéité chimique et de l’absence des joints de grains dans 

les alliages métalliques amorphes dote ces alliages d’une résistance élevée à la corrosion. 

Cette qualité rajoutée à une haute dureté constitue une combinaison de propriétés très 

intéressantes dans un métal avec des applications potentielles des verres métalliques dans le 

domaine biomédical [68,69]. Cependant, cette résistance est très influencée par la 

composition chimique de l’alliage [70, 71]. 

            I.1.6.1.2  Propriétés électriques  

La résistivité des matériaux amorphes est plus élevée que celle des matériaux 

cristallins et plus proche de celle des métaux liquide. À la température ambiante, les valeurs 

sont généralement de l’ordre de 100‐300 µΩ.cm [72] (10 µΩ.cm pour le fer pur). La résistivité 

à basse température est également importante. 

Le coefficient de température est faible, souvent inférieur à 10–4 K–1. Cela est attribué à la 

diffusion des électrons de conduction par les atomes dans la structure désordonnée. 

Certaines compositions présentent un coefficient de température négatif [73]. L’exploitation 

de la résistivité importante des verres métalliques permet son assemblage par effet Joule 

(Figure I-15) sans cristallisation [74]. Ce procédé est prometteur au niveau industriel en 

permettant la réalisation de formes complexes. 

 

Figure [I-15] :  Assemblage électromécanique de barres massives de l’alliage 

Zr65Al7.5Ni10Cu7.5Pd10 [74] 
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          I.1.6.1.3  Propriétés magnétiques  

Un domaine d’application très exploité est celui des propriétés magnétiques des verres 

métalliques. Généralement, les verres métalliques contenant entre 70 et 90 % de métaux de 

transition (Fe, Co, et Ni) sont ferromagnétiques doux avec des températures de Curie 

supérieures à la température ambiante. 

En l’absence de réseau cristallin, on peut supposer qu’il n’y a pas d’anisotropie 

magnétique dans ces alliages amorphes. Cependant, en raison des conditions de préparation, 

les rubans de ces alliages ont toujours une anisotropie plus ou moins locale. Cette anisotropie 

peut être réduite par simple traitement thermique, ou orientée par traitement thermique sous 

champ ou sous contrainte [75, 76]. En l’absence de joints de grains et de précipités et avec 

une anisotropie magnétique très réduite (des perméabilités élevées), ces matériaux soumis à 

des champs magnétiques alternatifs produisent des pertes faibles et sont utilisés comme 

circuits magnétiques dans de nombreuses applications [77]. Ce ferromagnétisme doux fait que 

ces verres métalliques sont également très utilisés comme capteurs ultrasensibles. 

         I.1.6.1.4  Propriétés mécaniques des BMG  

Les verres métalliques disposent d’une combinaison unique de très haute résistance 

(presque le double de celle des matériaux cristallins disponibles), de bonne ténacité et une 

dureté élevée, accompagnée d’une forte élasticité (2%). Bréchet et al [78], dans leurs travaux 

sur la sélection des matériaux basée sur les indices d’Ashby, ont montré que les verres 

métalliques réunissent un ensemble de bons indices liés surtout à leur résistance spécifique 

élevée tel que sy 2/E, sy 2/Er, sy 2/(Ea), sy 2/3/r (sy est la contrainte limite d’élasticité, r est la 

densité et a est le coefficient de dilatation thermique). Ces indices (ou critères) ont été liés à 

différents champs d’applications tel que matériaux de ressort, d’optique, d’écriture, matrices, 

outils et matériaux de découpage etc. [79]. Récemment, Ashby et Greer [80] ont présenté des 

cartes de sélection des matériaux, rassemblant plus que 1500 types de matériaux y compris les 

verres métalliques, basées sur différents indices de performance d’Ashby. Ils montrent que les 

verres métalliques occupent des positions bien distinctes tirées de leurs travaux.  

Ceci étant, la présence d’une large région de liquide surfondu dans laquelle la déformation se 

fait par écoulement visqueux Newtonien facilite la mise en forme des verres métalliques. Ceci 

constitue un avantage économique car il peut permettre d’éviter le coût associé à l'usinage à 

des températures bien inférieures à Tf. Cette plage de superplasticité a été également exploitée 
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pour l’accomplissement de nombreuses applications telles que l’assemblage, la soudure (voir 

figure I-16) 

L'absence de défauts (absence de joints de grains) et l’homogénéité chimique des 

verres métalliques lui confèrent une bonne résistance à la corrosion. 

 

 

Figure [I-16] :   Assemblage par procédé électromécanique de deux barres de verre 

métalliques [81]. 

 

I.1.6.2  Domaines d’application des verres métalliq ues    

Les verres métalliques sont aujourd’hui utilisés dans de nombreux domaines ; il se 

trouve cependant qu’ils sont « nés » au départ sans application. En réalité, les applications 

pour lesquelles ces matériaux sont aujourd’hui utilisés sont apparues a posteriori, au fur et à 

mesure que des propriétés nouvelles ont été mises en évidence. Ces matériaux sont à vrai dire 

toujours dans une période d’incubation, puisque toutes leurs propriétés n’ont pas encore été 

complètement explorées. Certains verres métalliques sont néanmoins, aujourd’hui déjà 

commercialement exploités (figure I-17) [82]. 

A titre d’exemples, nous pouvons citer l’utilisation de ces derniers dans la fabrication 

de clubs de golf, de raquettes de tennis, de battes de baseball, mais aussi de ressorts pour des 

pistons de soupapes utilisés dans l’industrie automobile. Il est important dans ce type 

d’applications que le matériau puisse emmagasiner et restituer un maximum d’énergie 

élastique dans un volume minimal. Un matériau est considéré comme performant si son 

rapport 4S9/W	 est grand. Dans le cas des verres métalliques, le rapport 4S9/W est plus grand 

que pour les autres matériaux existants. 
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Les verres métalliques sont aussi exploités pour la fabrication de transformateurs, 

d’aimants doux, de têtes de lecture pour disques magnétiques, ou d’antivols, car ils présentent 

des champs coercitifs faibles, des perméabilités fortes, et globalement, de faibles pertes 

énergétiques durant le cycle aimantation/désaimantation. 

Enfin, leur aspect brillant et leur bonne dureté en font d’excellents matériaux pour la 

fabrication de miroirs de projecteur, ou d’« objets-bijoux » qui nécessitent une bonne qualité 

de surface et un poli parfait. Nous citerons par exemple leur utilisation dans la fabrication des 

cadrans de montres, des bijoux, des boîtiers de téléphones portables, ou de clés USB. 

 

 

 

Figure [I-17] : Quelques objets commercialement disponibles qui exploitent certaines 

propriétés attractives des verres métalliques (club de golf, transformateurs, miroir, 

téléphone, clé USB et montre. 

 

Le lecteur pourra se reporter à la littérature pour de plus amples informations concernant 

d’autres applications possibles des verres métalliques [83, 84, 85]. 
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I.2 Généralités sur les phases de Laves  

 

I.2.1 Introduction  

 

Lorsque deux éléments A et B sont miscibles en toutes proportions et forment une 

solution solide continue pour certains domaines de concentration, il peut se former des sur-

structures. Les composés A3B, AB, AB3 sont des exemples de ces nouvelles phases. Le nom 

de phases intermédiaires est plutôt réservé à celles qui possèdent une structure différente de 

celle des métaux de base ou des solutions solides terminales. On parle de composé 

intermétallique lorsque la phase intermédiaire n'existe qu'à l'état ordonné. Ces composés ont 

un caractère métallique plus ou moins marqué. Leur stabilité dépend de différents facteurs : 

facteur de valence (ou de concentration électronique), facteur de taille, facteur 

électrochimique (différence d'électronégativité). La prédominance de ces facteurs permet de 

classer les phases intermédiaires : phases de Hume Rothery (la structure de certains alliages 

dépend du nombre d'électrons par atome des composants), phases de Laves, et composés 

semi-métalliques (composés d'un métal avec un élément des sous-groupes B, ou présence des 

atomes interstitiels H, B, C, N, O en solution d'insertion dans un métal). 

Ces composés présentent des propriétés intéressantes pour de nombreuses 

applications. Les composés intermétalliques sous forme de particules dispersées dans une 

matrice métallique (phénomène de précipitation) modifient de façon notable les propriétés de 

cette matrice. De nombreux alliages sont durcis par précipitation : précipitation des carbures 

(aciers spéciaux), des composés intermétalliques (alliages légers, aciers à hautes 

performances). Les eutectiques contrôlés possèdent de remarquables propriétés mécaniques : 

ce sont des composés intermétalliques sous forme de longues baguettes ou de grandes 

lamelles, régulièrement disposées parallèlement à une même direction, dans une matrice plus 

ductile (principe du renforcement par fibres). Les composés à grande maille ont souvent une 

très grande dureté, accompagnée d'une fragilité très marquée [1]. 

Les intermétalliques polaires de type phases Laves quant à eux présentent une bonne 

dureté, la différence d’électronégativité entre les éléments leurs confèrent une bonne rigidité 

intrinsèque, et l’arrangement atomique compacte est à l’origine d’une ductilité appréciable. 
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I.2.2 Présentation des phases de Laves   

Ces composés intermétalliques ont été découverts par James Friauf en 1927 [2]. Fritz 

Laves a étudié leur structure d’une manière exhaustive dans les années 30 [3]. Leur 

appellation dérive donc des noms de ces deux chercheurs : « les phases de Friauf Laves » ou 

généralement « les phases de Laves ». Ces phases sont caractérisées par un mélange en 

proportion spécifique de deux éléments métalliques, ce qui les distingue des intermétalliques 

conventionnels. Elles représentent des structures compactes ordonnées avec comme formule 

chimique AB2 pour les composés stœchiométriques et un rapport idéal des rayons rA/rB = 

(3/2)1/2. Ces phases cristallisent dans une structure cubique ou hexagonale selon le rapport des 

rayons atomiques et des concentrations en électrons 5d [4]. Ils existent trois structures type: 

MgCu2 (C15), MgZn2 (C14) ou MgNi2 (C36) [5-8]. Ces structures sont caractérisées par des 

polyèdres de coordination identiques pour l’atome A appelés polyèdres de FRIAUF.  

 

Figure [I-18]:  Environnement de l’atome A dans les phases de Laves [9] 

 

Les trois structures peuvent être décrites comme un empilement de ces polyèdres ou 

empilement de couches identiques et décalées selon abcabc pour la structure MgCu2 (C15) 

abab pour la structure MgZn2 (C14) et abacabac pour la structure MgNi2 (C36) [10]. Ces 

plans sont parallèles aux plans (111) de la structure cubique (C15) et parallèles aux plans 

(001) des structures  hexagonales (C36, C14). De nombreuses substitutions par des éléments 

réduisant ou augmentant le volume de maille sont possibles formant ainsi une très grande 

famille structurale des phases de Laves. Dans ce qui suit sont décrites les trois structures type 

de phases de Laves. 
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I.2.3 Caractéristiques cristallographiques  

Le polymorphisme rencontré dans la structure des phases de Laves est fascinant. La 

compréhension de leurs caractéristiques structurales est importante pour l’explication de leurs 

propriétés physiques. En effet, la différentiation de la structure C14 de C15 provient 

seulement de la séquence d’empilement compact des sphères atomiques. Ainsi, la 

transformation d’une structure en une autre est possible pour certaines phases, notamment par 

voie thermique. Exposons brièvement la structure de ces phases : 

I.2.3.1 Structure de type MgCu 2 (C15) 

La structure type C15 est cubique à face centrées C.F.C. Il y a 8 motifs AB2 par 

maille. Les atomes A occupent les sommets et les centres des faces de la maille formant ainsi 

un réseau de type diamant. Les atomes B s’arrangent en tétraèdres, joints entre eux par les 

sommets (Figure [I-19]). 

 

 

 

Figure[I-19]:  Structure type MgCu2 [11] 

 

Les positions atomiques sont données dans le tableau [I.2] en description centro-

symétrique (l’origine est placée au centre de symétrie c'est-à-dire décalée de 1/8, 1/8, 1/8 par 

rapport à la figure [I-18]). Pour chaque atome sont donnés la position du site dans la notation 

de wickoff, les coordonnées atomiques et le taux d’occupation ramené à une unité pour une 

occupation complète du site. 
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Tableau [I.2] : Données cristallographiques de la structure type MgCu2 

 

Structure type : MgCu2 (C15) 

Paramètre de la maille : a=b=c= 6,990 Å 

Groupe d’espace : F d -3 m 

Atome Site x y z 

A 8a 1/8 1/8 1/8 

B 16d 1/2 1/2 1/2 

 

I.2.3.2 Structure de type MgZn 2 (C14) 

La structure type C14 forme un réseau hexagonal possédant 4 motifs par maille. Les 

atomes B s’arrangent en tétraèdres. Ces derniers sont alternativement joints par les bases et 

par les sommets (Figure [I-20]). Les positions atomiques idéales correspondant à cette 

structure sont consignées dans le tableau [I.3]). 

 

 

Figure [I.20]:  Structure type MgZn2 [12] 
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Tableau [I.3]: Données cristallographiques de la structure type MgZn2 

 

Structure type : MgZn2 (C14) 

Paramètre de la maille : a=b= 5,2 Å, c= 8,6 Å 

Groupe d’espace : P63/mmc 

Atome Site x y z 

A 4f 1/3 2/3 1/16 

B1 2a 0 0 0 

B2 6h -1/6 2/3 1/4 

 

I.2.3.3 Structure de type MgNi 2 (C36) 

Cette structure est une combinaison des deux précédentes. Le réseau est hexagonal 

avec une maille doublée selon l’axe c par rapport à la structure C14. On retrouve les chaines 

des tétraèdres qui existent dans la structure C14 mais ces chaines ne sont pas infinies et sont 

décalées les unes par rapport aux autres, voir Figure [I-21]. 

 

Figure [I-21]: Structure type MgNi2 (C36) [12] 
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Tableau [I.4]: Données cristallographiques de la structure type MgNi2 

 

Structure type : MgNi2 (C36) 

Paramètre de la maille : a=b= 4,8 Å, c= 15,8 Å 

Groupe d’espace : P63/mmc 

Atome Site x Y z 

A1 4e 0 0 1/6 

A2 4f 1/3 2/3 -1/6 

B1 4f 1/3 2/3 1/8 

B2 6g 1/2 0 0 

B3 6h 1/6 1/3 1/4 

 

I.2.3.4  Structure de type CeCu 2 

La structure orthorhombique CeCu2 de groupe spatial Imma peut être considéré 

comme un empilement compact tridimensionnel. La maille primitive contient deux unités de 

formule; il y a trois paramètres de position atomique qui ne sont pas fixés par la symétrie (zCe 

, yCu , zCu). 

Les phases de type CeCu2 existent principalement dans les composés où le facteur 

dominant semble être le grand rapport de rayon atomique rA/rB, (exp. CaZn2 : rCa/rZn=1.33, 

publiées par J. C. Slater avec une approximation de 0.12Å [13]). 

 

 

Figure [I-22]:  Structure type CeCu2 
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Tableau [I.5]: Données cristallographiques de la structure type CeCu2 [14] 

 

Structure type : CeCu2 

Paramètre de la maille : a=4,43 Å, b= 7,05 Å, c= 7,45 Å 

Groupe d’espace : Imma 

Atome Site x y z 

Ce 4e 0 1/4 0.5377 

Cu 8h 0 0.0510 0.1648 

 

I.2.4 Applications  

Le champ d’investigation le plus courant actuellement est l’application de ces phases 

pour le stockage de l’hydrogène [14,15]. Ainsi, ces intermétalliques présentent des 

caractéristiques cinétiques d’absorption et de désorption relativement favorables. 

Autre que le stockage de l’hydrogène, les phases de Laves présentent de très bonnes 

propriétés mécaniques [16]. Par exemple, des recherches en cours visent sur l’utilisation des 

couches minces des phases de Laves dans les turbines des métaux des moteurs d'avion, les 

turbines à gaz, ou les turbines de l'industrie marine (couches de revêtement) afin d’améliorer 

leur résistance mécanique [17]. 

Le revêtement se fait sur des superalliages qui sont des matériaux métalliques destinés 

à des usages à haute température comme les zones chaudes des turbines à gaz ou des 

turboréacteurs. Ils permettent notamment des gains de rendement en offrant la possibilité à 

ces systèmes de fonctionner à des températures plus élevées, ainsi qu’en leurs conférant une 

ductilité appréciable et une rigidité intrinsèque qui est dû à la polarité des liaisons chimiques 

existantes. 
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Dans ce chapitre,  nous allons présenter les techniques du datamining utilisées pour 

l’étude des deux familles de matériaux cités auparavant.  

L’Analyse en composante principale(PCA) et la régression (PLS) deux techniques 

statistiques qui vont être utilisés pour étudier les propriétés mécaniques et thermiques des 

intermétalliques polaires de type phases de lave et les verres métalliques massifs 

respectivement. 

 

 IntroductionII.1  

L’exploitation de données, aussi connue sous le nom fouille de données, datamining     

(forage de données) ou encore Extraction de Connaissances (ECD en français, KDD en 

anglais), a pour objet l’extraction d’un savoir ou d’une connaissance à partir de grandes 

quantités de données, par des méthodes automatiques ou semi- automatiques. 

Le Datamining étant un processus d’extraction de connaissances valide et exploitable à 

partir de volumes de données même de tailles considérables, il a vocation à être utilisé dans 

un environnement professionnel et se distingue de l’analyse de données et des techniques de 

la statistique par les point suivants : 

�  Contrairement aux méthodes statistiques, le Datamining ne nécessite jamais que l’on 

établisse une hypothèse de départ qu’il s’agira de vérifier. C’est à partir des données 

elles mêmes que se dégageront les corrélations intéressantes, l’algorithme n’étant là que 

pour les découvrir et non pour les établir. Le Datamining se situe à la croisé des 

statistiques, de l’intelligence artificielle et des bases de données.     

� Les connaissances extraites par le Datamining ont vocation à être intégrées dans le 

schéma organisationnel de l’entreprise ou de l’entité considérée. Le Datamining impose 

donc d’être capable d’utiliser de manière opérationnelle les résultats des analyses 

effectuées, souvent dans des détails très courts. Le processus d’analyse doit permettre à 

l’organisation réactivité très importante. 

� Les données traitées sont issues des systèmes de stockage en place dans 

l’organisation et sont ainsi hétérogènes, multiples, plus ou moins structurées. Pour 

résumer ce sont des données dont la raison d’être n’est a priori pas l’analyse. Cela 
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impose de disposer de systèmes performants de préparation ou de manipulation de 

données. 

 

Le Datamining se propose donc de transformer en information, en connaissance, de grand 

volumes de données qui peuvent être stockées de manières diverses dans des bases de 

données relationnelles ou dans un (ou plusieurs) entrepôt de données, mais qui peuvent aussi 

être récupérées de sources riches plus ou mois structurées comme Internet, ou encore en 

temps réel. Lorsque la source n’est pas directement un entrepôt de données, il s’agira très 

souvent de construire une base de données dédié à l’analyse et aux analystes. Cela suppose 

bien entendu d’avoir à sa disposition une palette d’outils de gestion de données. 

II.2  Principe  

Le Datamining est un processus d’analyse dont l’approche est différente de celle utilisée en 

statistique. Cette dernière présuppose en général que l’on se fixe une hypothèse que les 

données  vont nous permettre ou non de confirmer. Au contraire, Le Datamining adopte une 

démarche beaucoup plus empirique et essaye ainsi de faire émerger, à partir des données 

brutes des hypothèses que l’expérimentateur peut ne pas soupçonner, et donc il aura à valider 

la pertinence.  

Le datamining  tente alors de réaliser un arbitrage entre validité scientifique, interprétabilité 

des résultats et facilité d’utilisation. 

Plus qu’une théorie normalisée, le datamining est un processus d’extraction de connaissances 

en suivant les étapes principales suivantes : 

� Formaliser un problème que l’organisation cherche à résoudre en terme de données.  

� Préparer les donnes en vue des traitements et utilisations futur. 

� Modéliser les données en leur appliquant des algorithmes d’analyses. 

� Evaluer et valider les connaissances ainsi extraites des analyses. 

 

Bien sur ce processus n’est pas linéaire, il se veut cyclique, le Datamining participant dès lors 

à une rationalisation avancée du stockage de l’information et des données. Autrement dit, le 

Datamining ne consiste pas en une succession d’études mais doit bien permettre de capitaliser 

des connaissances acquises sous forme de connaissances explicites, donc de structurer les 

contenus nécessaires à l’ingénierie de connaissances. Le Datamining se propose alors 

d’utiliser un ensemble d’algorithmes issus de disciplines scientifiques diverses (statistiques, 
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intelligence artificielle, base de données) pour construire des modèles à partir de données, 

c’est-à-dire trouver des schémas «  intéressants » (des ‘patterns’ ou motifs de conception en 

français) selon des critères fixés au départ, extraire de ces données un maximum de 

connaissances utiles. 

II.3  Les algorithmes  

Résoudre une problématique avec un processus de Datamining impose généralement 

l’utilisation d’un grand nombre de méthodes et algorithmes différents. On peut distinguer 3 

grandes familles d’algorithme : 

• Les méthodes non- supervisées. 

• Les méthodes supervisées. 

• Les méthodes de réduction de données. 

II.3.1 Les méthodes non- supervisées  

Elles permettent de travailler sur un ensemble de données dans lequel aucune des données ou 

des variables à disposition n’a d’importance particulière par rapport aux autres, c’est-à-dire un 

ensemble de données dans lequel aucune variable n’est considérée individuellement comme  

la cible, l’objectif de l’analyse. On les utilise par exemple pour dégager d’un ensemble 

d’individus des groupes homogènes (typologie), pour réaliser de la compression  

d’information. 

On peut citer quelques techniques disponibles pour ces méthodes : 

• Techniques à base de Réseau neurones : réseau de kohonen, le réseaux Hebbienx… 

• Techniques utilisées classiquement dans le monde des statistques : classification 

ascendante hiérarchique, k-means et les nuées dynamiques (Recherche des plus 

proches voisins), les classifications mixtes (Birch…), les classifications 

relationnelles… 

II.3.2  Les méthodes supervisées  

Leur raison d’être est d’expliquer et/ou de prévoir un ou plusieurs phénomènes observables et 

effectivement mesurés. Concrètement, elles vont s’intéresser à une ou plusieurs variables de 

la base de données définies comme étant les cibles de l’analyse. 

Voici une liste non exhaustive de techniques disponibles : 



 Ch II. Les techniques d’exploitation des données | 50 

 
• Techniques à base d’arbres de décision (arbre de décision). 

• Techniques statistiques de Régressions linéaires et non linéaires au sens large : 

Régression linéaire, Régression linéaire multiple, Régression logistique binaire ou 

multinomiale, Analyse discriminante linéaire ou quadratique, modèle linéaire 

généralisé ; régression PLS, régression non paramétriques... 

• Techniques à base de Réseaux de neurones : perceptron mono ou multicouche avec ou 

sans rétropropagation des erreurs, les réseaux à fonction radiales de base….. 

• Techniques à base d’algorithme génétique. 

• Techniques à base d’Inférence bayésienne (Réseau bayésien). 

II.3.3  Les méthodes de réduction de données  

Elles permettent de réduire un ensemble de données volumineux à un ensemble de taille plus 

réduite, épuré ce que l’on considéra comme de l’information non pertinente ou non 

signifiante, comme du bruit. Elles sont ainsi très souvent, mais pas systématiquement, 

utilisées en amont des techniques supervisées ou non supervisées. Elles sont notamment très 

complémentaires des techniques non supervisées classiquement utilisées dans le domaine des 

statistiques. 

• Technique d’Analyse  factorielle : analyse en composante principale, analyse 

factorielle des correspondances, analyse des correspondances multiples, analyses 

factorielles (maximum de vraisemblable, moindre carrés pondérés, avec ou sans 

rotation orthogonale ou oblique)…. 

• Techniques de positionnement : positionnement multidimensionnel….. 

II.4   L’Analyse en Composantes Principales  

II.4.1   Introduction  

L'analyse en composantes principales (“Principal Component Analysis”), en abrégé 

ACP, est une technique descriptive permettant d'étudier les relations qui existent entre les 

variables, sans tenir compte, a priori, d'une quelconque structure [2-3], son utilisation pour 

l'exploitation des données remonte au début du siècle dernier. Elle est principalement issue 

des travaux de psychologues américains [Pearson 1901], [Spearman 1904] [4-12]. 

L’ACP propose, à partir d’un tableau rectangulaire de données comportant les valeurs 

de p variables quantitatives pour n unités (appelées aussi individus), des représentations 
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géométriques de ces unités et de ces variables. Ces données peuvent être issues d’une 

procédure d’échantillonnage ou bien de l’observation d’une population toute entière. Les 

représentations des individus permettent de voir s’il existe une structure, non connue a priori, 

sur cet ensemble d’individus [1]. De façon analogue, les représentations des variables 

permettent d’étudier les structures de liaisons linéaires sur l’ensemble des variables 

considérées. Ainsi, on cherchera si l’on peut distinguer des groupes dans l’ensemble des 

unités en regardant quelles sont les unités qui se ressemblent, celles qui se distinguent des 

autres, etc. Pour les variables, on cherchera quelles sont celles qui sont très corrélées entre 

elles, celles qui, au contraire ne sont pas corrélées aux autres, etc. 

Le but de l' ACP est d'identifier la structure de dépendance entre des observations 

multivariables, afin d'obtenir une description ou une représentation compacte de ces dernières. 

L'idée de base de l'ACP est de réduire la dimension de la matrice des données, en retenant le 

plus possible les variations présentes dans le jeu des données de départ. Cette réduction ne 

sera possible que si les variables initiales ne sont pas indépendantes et ont des coefficients de 

corrélation entre elles non nuls. Ces variables initiales sont transformées en de nouvelles 

variables, appelés composantes principales. Elles sont obtenues par combinaisons linéaires 

des précédentes et sont ordonnées et non corrélées entre elles [4].  

L'analyse en composantes principales cherche à identifier les vecteurs propres 

orthonormaux et les valeurs propres de la matrice de dispersion des variables originelles. Les 

vecteurs propres orthonormaux sont utilisés pour construire les composantes principales et les 

valeurs propres sont les variances des composantes principales correspondantes [2]. 

II.4.2  Principe de l’analyse en composantes princi pales (ACP)  

Dans le cadre de cette thèse, nous aborderons l'ACP comme une technique de 

réduction des données et d’identification de la structure de dépendance corrélative d’une 

distribution multidimensionnelle de données, dans l’optique d’une représentation compacte de 

celle -ci. 

Du point de vue géométrique l' ACP consiste à effectuer une certaine rotation du 

repère des variables autour de leurs valeurs moyennes. Cette rotation transforme les n 

variables corrélées en l  variables non corrélées. Notons que ce sont justement ces variables 

transformées que l'on a nommé les composantes principales [6]. 
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� Choix d'origine: 

 

Figure [II-1]: choix d'origine 

Le point o correspondant au vecteur de coordonnées toutes nulles n’est pas forcément 

une origine satisfaisante, car si les coordonnées des points du nuage des individus sont 

grandes, le nuage est éloigné de cette origine. Il apparaît plus judicieux de choisir une origine 

liée au nuage lui-même : le centre de gravité du nuage (Fig II-1) [6-7].  

Pour l’ACP on choisit de donner le même poids à tous les individus. Le centre de 

gravité G du nuage des individus est alors le point dont les coordonnées sont les valeurs 

moyennes des variables [7]. 

En effet, lorsqu’il existe des corrélations entre les m variables descriptives d’une 

distribution de données, la dimension m de l’espace des données excède le nombre l  de 

variables caractéristiques réellement nécessaires pour décrire ces données. En statistique, m 

est appelée dimension superficielle des données tandis que l  désigne leur dimension 

intrinsèque. Plus fortes sont les corrélations entre variables descriptives des données, plus 

petit est le nombre de variables caractéristiques utiles à leur représentation.  

Suivant ces observations, les m variables descriptives apparaissent comme des 

fonctions des l  variables caractéristiques, encore appelées variables latentes ou facteurs. 

L’ACP traditionnelle vise à identifier ces fonctions par une transformation linéaire. Cette 

transformation est déterminée de telle sorte que la distribution des données puisse être décrite 

à partir d’un nombre réduit de variables caractéristiques. En d’autres termes, la transformation 
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est destinée à réduire la dimension de représentation des données tout en préservant au mieux 

l’information qu’elles véhiculent [8]. 

Considérons un vecteur de données aléatoire x=[x1,…, xm] T ∈ ℜm  à moyenne nulle   

et à matrice de covariance ou d’auto-corrélation : 

                                     
mmTxx

m
×ℜ∈

−
=Σ .

1

1
                                             (II.1) 

En analyse en composantes principales, un vecteur caractéristique t∈ℜ l  (l  ≤ m) est 

associé à chaque vecteur de données x dont il optimise la représentation au sens de la 

minimisation de l’erreur d’estimation de x ou la maximisation de la variance de t. Les 

vecteurs t et x sont liés par une transformation linéaire t = PT⋅ x, où la matrice de 

transformation P∈ℜ m × l   vérifie la condition d’orthogonalité  P⋅PT = I
l

. Les colonnes de la 

matrice P forment les vecteurs de base orthonormés d’un sous-espace ℜn de représentation 

réduite des données. La transformation linéaire s’apparente ainsi à une transformation de 

projection de l’espace des données à m dimensions vers un sous-espace orthogonal à l  

dimensions [9].  

Les composantes tj, avec (j=1,…,l ) du vecteur caractéristique t représentent les 

composantes projetées du vecteur de données x dans ce sous-espace. 

Au sens de l’ACP, la projection P est optimale si l’erreur quadratique d’estimation des 

vecteurs de données x est minimale. Ainsi, la minimisation de l’erreur quadratique 

d’estimation de x est équivalente à la maximisation de la variance des projections tj des 

données [7-8]. 

Le problème de l'ACP, considéré sous l'angle de la maximisation de la variance de 

projection des données, est celui de la détermination des vecteurs propres de la matrice de 

covarianceΣ. 

II.4.3   Identification du modèle ACP  

Soit x (k) = [x1 , . . ., xm]  T un vecteur d'observations de m variables aléatoires. On 

notera x  le vecteur correspondant à la moyenne des observations de x et Σ la matrice de 

covariance de ces m observations. L'estimation des paramètres du modèle ACP se résume en 

une estimation des valeurs et vecteurs propres de la matrice de covarianceΣ. Puisque la 

matrice de covariance Σ est carrée de dimension m×m et symétrique, on peut, selon l'algèbre 

linéaire, vérifier une relation de type : 
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                                                                LPPt =Σ                                                         (II.2) 

Où L  est une matrice diagonale et P est une matrice orthonormale [9]. Les éléments 

diagonaux de L = {λ1, . . ., λm} sont les valeurs propres de la matrice de covariance Σ alors 

que les vecteurs colonnes de P = [p1, p2, . . ., pm] sont les vecteurs propres deΣ. 

Les valeurs propres λi peuvent être obtenues par la solution de l'équation caractéristique  

 

                                                         ( ) 0=⋅−Σ IDet λ                                                  (II.3)                                      

Où Det (.) est le déterminant d’une matrice carrée.  

Pour les m valeurs propres. Connaissant les valeurs propres λi, on peut déduire les vecteurs 

propres de la matrice de covariance par la solution de :  

                                                0)( =−Σ ii PIλ                                                   (II.4)                                       

Nous pouvons alors écrire : 

                                              mipp iii ,,1, K==∑ λ                                             (II.5) 

Les m vecteurs propres unitaires pi de la matrice de covariance Σ représentent les m directions 

orthogonales de l’espace des données suivant lesquelles les variances des projections ti des 

données sont maximales (fig II.1).  

 

Figure [II-2] : Déroulement d’une analyse en composantes principales.                   

(a) Distribution  d’entrée. (b) Centrage et réduction de cette distribution. (c) Les deux 

axes principaux, correspondant aux vecteurs propres de la matrice de covariance de 

la distribution [8]. 

P1 

P2 
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Dans cet espace engendré par les vecteurs propres, les composantes principales ti du 

vecteur de données x sont définies par : 

                                                   pixxpt TT
ii ==                                                       (II.6) 

Celles-ci sont dénommées composantes principales et sont statistiquement non corrélées.  

La transposition matricielle des relations de projection de type (II.6) fournit 

l’expression analytique de l’analyse en composantes principales du vecteur de données x : 

                                                              xPt T=                                                               (II.7) 

où PT représente la matrice de projection optimale des données au sens de l’analyse en 

composantes principales [7-9]. 

Les nouvelles variables ti ont évidemment une moyenne nulle et elles possèdent une 

variance donnée par λi (valeur propre de Σ).  

Les vecteurs de colonnes pi de P sont orthonormaux car ils sont orthogonaux et de 

modules unitaires 1
2 =⋅= ppp T (fig II-1). Donc, si l'on utilise ces vecteurs pour obtenir les 

composantes principales, tel que montré à l'équation (II.6), on obtiendra des composantes 

principales qui ne seront pas corrélées et de variances égales aux valeurs propres de la matrice 

de covariance Σ. 

Enfin, nous soulignons que l'on peut avoir une mesure de variabilité expliquée par 

chacune des composantes principales en utilisant les vecteurs transformés  selon [10] : 

 

                               { } mippt ii
T
ii ,,1,var K==∑= λ                                            (II.8) 

 

L’équation (II.8) révèle que les valeurs propres de la matrice de covariance Σ 

représentent les variances des projections ti des données sur les directions représentées par les 

vecteurs propres pi (i = 1, . . . ,m) et peuvent être utilisées pour indiquer le pourcentage de la 

variabilité des caractéristiques représentées par chacune des composantes principales. 

En conclusion, la direction suivant laquelle la variance de la projection du  vecteur de 

données x est maximale, est représentée par le vecteur propre pi correspondant à la valeur 

propre maximale λi. Le second axe factoriel rend la variance maximale tout en étant 

orthogonal au premier. De façon plus générale [11], le sous-espace vectoriel de dimensionl  

qui assure une dispersion maximale des observations est défini par une base orthonormée 
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formée des l  vecteurs propres correspondant aux l  plus grandes valeurs propres de la 

matrice Σ.  

II.4.4   Compression de données  

L’intérêt pratique de l’analyse en composantes principales réside dans la réduction de 

dimension de représentation de données ou plus simplement la compression de données. En 

effet, cette technique permet de caractériser les directions orthogonales d’un espace de 

données porteuses du maximum d’information au sens de la maximisation des variances de 

projections. L’amplitude des valeurs propres de la matrice de covariance Σ des données 

quantifie pour chacune de ces directions la quantité d’information encodée [12]. 

Dénotons par λ1, …, λm les m valeurs propres non négatives de la matrice de 

covariance Σ vérifiant λ1>λ2> … >λm. La direction de l’espace des données matérialisée par 

le vecteur propre p1 associé à la plus grande valeur propre λ1 est la plus riche d’information. 

Inversement, la direction de vecteur propre directeur pm associé à la plus petite valeur propre 

λm est celle qui présente le minimum d’information [8]. 

Rappelons que tout vecteur de données x peut être représenté par la combinaison 

linéaire des m vecteurs propres pi (i = 1, . . ., m) de la matrice de covarianceΣ, pondérés par 

les composantes principales xpt T
ii = . L’estimation d’un vecteur de données x à partir de 

son vecteur de composantes principales  associé t est triviale. Il suffit pour cela de multiplier à 

droite chacun des membres de l’équation (II.7) par P, il en découle :   

 

                                             ∑
=

==
m

i
ii ptPtX

1
                                                 (II.9) 

 

Il est donc possible de réduire la dimension de la représentation des données en ne 

retenant de l’expansion (II.9) que les termes tj pj ( j=1,…, l  ) associés aux l  (< m) plus 

grandes valeurs propres λj . L’estimation x
)

 d’un vecteur de données x est alors décrite par 

l’expression réduite [13] : 

                                    j
j

T
jj

j
j pxpptx )(

11
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==

==
ll

)

                                          (II.10) 
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Les données sont ainsi encodées par l’intermédiaire des l composantes principales    

t1, . . . ,
l

t   présentant les plus fortes variances, en comparaison des m valeurs descriptives     

x1, . . . ,xm  initialement requises.  

� Remarque : les valeurs propres n’interviennent pas directement dans la représentation 

réduite des données. Leur utilité se limite à la sélection des l  composantes principales 

pertinentes dont elles reflètent les variances respectives. 

La perte d’information induite par la réduction de dimension de représentation de 

chaque vecteur de données x est mesurée par la différence e entre ses représentations exactes 

(II.9) et approchée (II.10) : 

                                            ∑
+=

=−=
m

i
ii ptxxe

1l

)

                                             (II.11) 

Les (m - l ) composantes principales ti (i = l +1,…,m) à partir desquelles l’erreur de 

reconstruction e d’un vecteur de données est évaluée, sont associées aux plus faibles valeurs 

propres. Il est par conséquence bien évident que la compression des données préserve d’autant 

mieux l’information qu’elles véhiculent que ces valeurs propres sont de faibles valeurs. La 

somme des m -l  valeurs propres minimales quantifie par ailleurs la perte d’information 

quadratique évaluée en moyenne sur l’ensemble des données. 

 

                                                    [ ] ∑
+=

=
m

i
i

T tVaree
1

][
l

ε                                          (II.12) 

 

Les l  vecteurs propres p1, . . .,
l

p  intervenant dans la réduction de dimension de 

représentation des données sont dénommés vecteurs principaux. Ils caractérisent le sous-

espace de projection optimale des données qualifié de sous-espace principal [1-7]. 

II.4.5   Détermination de la structure du modèle AC P 

L'analyse en composantes principales recherche une approximation de la matrice 

initiale des données X par une matrice de rang inférieur issue d'une décomposition en valeurs 

singulières. La question qui se pose alors, et qui a été largement débattue dans la littérature, 

concerne le choix du nombre de composantes principales qui doit être retenu. De nombreuses 

règles sont proposées pour déterminer le nombre de composantes à retenir, [14-15-16], La 

plupart de  ces méthodes sont heuristiques et donnent un nombre de composants subjectif. 
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Toutefois, dans le cadre de l'application de l'ACP à la réduction des échantillons, le 

nombre de composantes a un impact significatif sur la phase finale de classification. Si peu de 

composantes sont utilisées, on risque de perdre des informations contenues dans les données 

de départ en projetant certaines échantillons dans le sous-espace des résidus et donc avoir des 

erreurs de modélisation, ce qui provoque une mauvaise caractérisation. Si par contre 

beaucoup de composantes sont utilisées, il y a risque d'avoir des composantes retenues (les 

composantes correspondantes aux valeurs propres les plus faibles parmi celles retenues dans 

le modèle) qui sont porteuses de redondance, ce qui est indésirable. 

Dans leurs travaux de recherche, Qin et al [17] ont proposé une technique basée sur la 

variance de l'erreur de reconstruction des mesures, ce critère permet de prendre en compte la 

notion de redondance entre les variables. 

On retrouve dans la littérature plusieurs critères utilisant différentes techniques pour la 

détermination du nombre de composantes principales, nous allons présenter deux critères 

heuristiques utilisés pour la réduction de dimension. 

II.4.5.1  Pourcentage cumulé de la variance totale (PCV) 

L'idée de base de cette approche est que chaque composante principale est 

représentative d'une portion de la variance des mesures de l'information étudiée. Les valeurs 

propres de la matrice de corrélation sont des mesures de cette variance et peuvent donc être 

utilisées dans la sélection du nombre de composantes principales [14]. Pour le choix del , il 

faut choisir le pourcentage de la variance totale qu'on veut conserver. Le nombre de 

composantes est alors le plus petit nombre pris de telle sorte que ce pourcentage soit atteint ou 

dépassé, les composantes sont choisies successivement dans l'ordre des variances 

décroissantes. Le pourcentage de variance expliquée par les l  premières composantes est 

donné par : 

                                                        %100)(

1

1
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l                                        (II.13) 

La variance du bruit étant inconnue a priori, la décision est basée seulement sur le 

pourcentage de la variance expliquée est un peu arbitraire. Sa capacité à fournir le nombre 

correct de composantes principales dépendra fortement du rapport signal sur bruit. 
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II.4.5.2   Moyenne des valeurs propres  

Cette règle consiste à ne prendre en considération que les composantes pour lesquelles 

la valeur propre est supérieure à la moyenne arithmétique de toutes les valeurs propres [15]. 

En particulier, si on travaille sur les données centrées réduites, cela revient à négliger les 

composantes dont la variance est inférieure à l’unité 






 =Σ 1)(
1

trace
m

. 

Dans le cas du modèle ACP calculé à partir de la matrice de covariance Σ, la moyenne 

arithmétique des valeurs propres est donnée par )(
1 Σtrace
m

. 

II.4.6   Conclusion:  

Dans ce chapitre nous avons présenté le principe de l’analyse en composantes 

principales. L’idée de base de l’ACP est de réduire la dimension de la matrice des données, en 

retenant le plus possible les variations présentes dans le jeu de données de départ. Cette 

réduction ne sera possible que si les variables initiales ne sont pas indépendantes et ont des 

coefficients de corrélation entre elles non nuls. Ces variables initiales sont transformées en de 

nouvelles variables, appelées composantes principales. Elles sont obtenues par combinaisons 

linéaires des précédentes et sont ordonnées et non corrélées entre elles [1-7-8]. 

 

II.5  La méthode des moindres carrées partiels (PLS ) 

II.5.1  Introduction  

De nombreux problèmes industriels peuvent être décrit sous la forme d’un système à 

entrées-sorties ou on peut plus ou moins agir sur les variables d’entrée X d’un système et on 

observe les variables de sorties Y. La régression PLS (Partial Least Squares Regression) est 

une méthode d'analyse des données spécifiquement construite pour l'étude de ce type de 

problème [18]. 

La régression PLS (Partial Least Squares Regression) permet donc de relier un 

ensemble de variables dépendantes Y à un ensemble de variables indépendantes X lorsque le 

nombre de variables indépendantes et /ou dépendantes est élevé [19]. 

Historiquement  la régression PLS est née de l'association de l'algorithme NIPALS 

(Non linear Iterative Partial Least Squares) développé par H.Wold (1966) pour l'analyse sur 



 Ch II. Les techniques d’exploitation des données | 60 

 
composantes principales et de l'approche PLS proposée par H. Wold (1975) pour l'estimation 

des modèles d'équations structurelles sur les variables latentes. Il en résulte une représentation 

"classique" de la régression PLS sous la forme d'un algorithme (remarquons qu'il y a plusieurs 

versions possibles de l'algorithme NIPALS aboutissant aux mêmes résultats). Une méthode 

d'estimation alternative pour les composantes de la régression est l'algorithme SIMPLS de 

Jong [20]. 

Elle a été proposée par Wold, Albano, Dunn III, Esbensen., Hellberg, Johansson & 

Sjostrom (1983). En 1990,  Stone et Brooks introduisent le PLS dans un contexte du 

"continuum Regression"  en ajoutant un paramètre autorisant la méthode de modélisation à 

varier continûment entre MLR  "Multiple Linear Regression"et PCR "Principal Component 

Regression". Cette méthode connaît un très grand succès dans le domaine de la chimie. 

La régression PLS devrait pouvoir s’appliquer à de nombreux domaines avec le même 

succès qu’en chimie. C’est ce que nous voulons démontrer dans cette thèse dont l’objet est de 

faire le point aux niveaux théorique et pratique sur cette nouvelle méthode [19-20].  

II.5.2  Intérêt de la régression PLS  

La régression PLS est donc une extension du modèle de régression linéaire multiple. 

Dans sa forme la plus simple, un modèle linéaire spécifie la relation (linéaire) entre une (ou 

des) variables dépendantes (réponses) Y et un ensemble de variables prédictives X telles que : 

 

                                             Y = b0 + b1X1 + b2X2 + ... + bpXp                                                                   (II.14) 

Ou les bi sont les coefficients de régression. 

La régression PLS est une technique récente qui généralise et combine les 

caractéristiques de l'analyse sur composantes principales et de la régression multiple. 

Elle est particulièrement utile quand on a besoin de prédire un ensemble de variables 

dépendantes à partir d'un ensemble très grand de variables explicatives (prédicteurs) qui 

peuvent être très fortement corrélées entre elles.  

Quand les prédicteurs sont peu nombreux, non significativement colinéaires et ont une 

relation connue avec les réponses, alors la régression linéaire multiple est la meilleure 

méthode pour utiliser les données. Cependant si l'une de ces trois conditions n'est pas vérifiée, 

la régression linéaire multiple peut être inefficace et inappropriée. 

PLS est donc une méthode pour construire des modèles de prédiction quand les 

facteurs sont nombreux et très colinéaires [21].  
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Notons que cette méthode met l'accent sur la prédiction de la réponse et pas  

nécessairement sur la mise en évidence d'une relation entre les variables. Ce qui signifie que 

PLS n'est pas appropriée pour designer les variables ayant un effet négligeable sur la réponse, 

mais quand le but est la prédiction et qu'il n'y a pas besoin de limiter le nombre de variables 

mesurées, PLS est un outil très utile. 

II.5.3  La  méthode PLS linéaire  

II.5.3.1  Modèle de base  

� Principe: 

Supposons que l'on a  p variables explicatives, c variables réponses et un échantillon de n 

observations.  

Comme dans la régression linéaire multiple, le but principal de la régression PLS est de 

construire un modèle linéaire [23]. 

                                                                  Y = XB + E                                                        (II.15) 

Ou  Bp×c : coefficients de régression,  

      En×c : terme de bruit pour le modèle. 

Usuellement les variables dans X et Y sont centrées en soustrayant leur moyenne, et 

réduites en divisant par leur écart type. La régression en composantes principales et la 

régression PLS produisent toutes les deux des facteurs de scores comme des combinaisons 

linéaires des variables prédictives originelles, de telle manière qu'il n'y ai pas de corrélation 

entre les facteurs scores utilisés par le modèle de régression prédictive.  

Par exemple, supposons que nous ayons un ensemble de données pour des variables 

réponses Y et un grand nombre de variables prédictives X, dont certaines sont très fortement 

corrélées. Une régression utilisant l'extraction des facteurs pour ce type de données calcule la 

matrice de facteurs score T = XW pour une matrice de poids appropriée W et alors on 

considère le modèle de régression linéaire Y = TQ + E ou Q est une matrice des coefficients 

de régression pour T et E un terme d'erreur. Une fois les Q calculés, le modèle de régression 

ci-dessus est équivalent à Y = XB + E ou B = WQ qui peut être utilisé comme un modèle de 

régression prédictive [22-23]. 

Pour établir le modèle, la régression PLS produit une matrice de poids Wp×c pour X 

telle que T = XW, c'est à dire les colonnes de W sont des vecteurs de poids pour les colonnes 

de X produisant la matrice de facteurs de score Tn×c correspondante. Ces poids sont calculés 
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de telle façon qu'ils maximisent la covariance entre la réponse et les facteurs de score 

correspondants. 

Une fois Q calculé, nous avons Y = XB + E ou B = WQ et le modèle de prédiction est complet. 

Une matrice supplémentaire nécessaire pour une description complète de la procédure 

de régression PLS est la matrice P des facteurs qui donne le modèle X = TP + F ou F est la 

partie non expliquée du score de X. 

II.5.3.2  La méthode  

La méthode PLS est une méthode de régression linéaire de c variables réponses sur p 

variables explicatives toutes mesurées sur les mêmes n individus. Les tableaux des 

observations, notés respectivement Y et X, de dimensions n×c et n× p, sont supposés centrés 

et éventuellement réduits par rapport aux poids (p1, . . . , pn). On note D = diag(p1, . . . , pn) la 

matrice diagonale des poids [24]. 

L'intérêt de la méthode PLS comparée à la régression sur composantes principales 

(RCP) [29], réside dans le fait que les composantes PLS sur les X, notées t, sont calculées 

"dans le même temps" que des régressions partielles sont exécutées. La régression sur 

composantes principales produit une matrice de poids W reflétant la structure de covariances 

entre les variables prédictives alors que la régression PLS produit une matrice de poids W 

reflétant les structures de covariance entre les prédicteurs et les réponses. Cette simultanéité 

leur confère un meilleur pouvoir prédictif que celles de la RCP. La question est donc 

d'examiner comment cette simultanéité est mise en œuvre [23]. 

Notons E0 = X et F0 = Y les tableaux centrés et réduits au sens de D qui en général est 

égal à nI
n

1
. La méthode procède par étapes successives permettant le calcul des composantes 

principales. On notera A le nombre total d'étapes, c'est à dire de composantes indicées par        

k = 1, . . . , A. 

II.5.3.2.1  Description de la K ieme étape 

Notons t = Ek -1 w  et u = Fk -1 q, les combinaisons linéaires colonnes des matrices 

centrées Ek -1 et Fk -1, associées respectivement aux vecteurs des poids w et q. La covariance 

entre t et u s'écrit comme le D-produit scalaire [25]. 

                                         qFDEwutut k
T
k

T
D 11),(),cov( −−==                       (II.16) 
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Le carré de la D-norme associée fournit la variance )(var
2

tt
D

= . 

L'étape k, se décompose en deux parties : 

� La première fournit les composantes  tk -1  = Ek -1 wk et uk = Fk -1 qk  par le calcul des 

poids optimaux  wk et qk. 

                                             qFDEwutqw k
T
k

T
11),cov(maxarg),( −−==                         (II-17) 

Sous les contraintes 1
22 == qw . 

 

� La deuxième actualise les matrices des prédicteurs et des réponses Ek et Fk comme 

résidus de la régression sur tk. 

                                        
1111 −−−− −=−= ktkkktkk FPFFetEPEE

kk                             (II.18) 

Où  
)var( k

k
kk

t t

Dtt
P

k
=  est la matrice n×n de projection D-orthogonale sur tk. 

II.5.3.2.2  Propriétés des composantes t 1, … , tA 

Le modèle PLS linéaire trouve quelques nouvelles variables. Ces nouvelles variables 

sont appelées les X-scores notées  par tk (k=1,2,…A). Ces composantes PLS t1, . . . , tA  sont 

des combinaisons linéaires des colonnes de E0, non corrélées entre elle, résumant au mieux E0 

tout en expliquant autant que possible F0 [26]. Ces composantes PLS sont donc analogues à 

des composantes principales des X1, . . . , Xm expliquant au mieux les variables Y1, . . . , Yp. 

La non corrélation ou D- orthogonalité, mutuelle entre les composantes t1 , . .  . ,tA a de 

multiples conséquences. On peut montrer ainsi par récurrence que tk appartient à ImX espace 

vectoriel engendré par les prédicateurs.  

 La non corrélation implique en outre que
Ak T

k

k t PP =∑
−

=

1

1
, ou 

ATP est le projecteur 

orthogonal sur la matrice TA= [t 1 . . . tA] . 

Enfin, dernière conséquence de la non corrélation, la décomposition des variances 

totales des réponses et des predicteurs fournit deux critères pour le choix du nombre A de 

composantes [28]. 
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 II.5.3.2.3  Le modèle PLS  

Les formules d'actualisation entraînent l'écriture des modèles linéaires : 

                                                 AAA

A

k
k EXEXEX +=+== ∑

=

))

1
0                                     (II.19) 

                                                   AA

A

k
Ak FYFYFY +=+== ∑

=

))

1
0                                        (II.20) 

Où 1−= ktk EPX
k

)

 et 1−= ktk FPY
k

)

  sont les modèles partiels de rang 1.  

X
)

 : est l'approximation de X avec une erreur EA. 

Y
)

 : est l'approximation de Y avec une erreur FA. 

L'actualisation des variables et la non corrélation des composantes conduisent à écrire 

plus simplement les modèles partiels :  

                                                           XPX
ktk =

)

                                                 (II.21) 

Et                                                                      YPY
ktk =

)

                                                  (II.22) 

D'autre part, ceci conduit à l'écriture définitive des modèles PLS en fonction des 

composantes :  

                                                                  YPY
ATA =

)

                                                      (II.23) 

                                                                 XPX
ATA =

)

                                                     (II.24) 

Ce qui implique que le modèle PLS est linéaire en les variables explicatives initiales : 

 

                                                                   XY AA β
))

=                                                      (II.25) 

Avec                                                 DYXXP T
TA A

1−=β
)

                                                 (II.26) 

II.5.3.2.4  Cas particuliers  

Lorsque A = rang(X), t1, . . . , tA forment une base D-orthogonale de Im(X). Alors, 

XT PP
A

= , XX A =
)

et EA =0. X est entièrement reconstitué. De plus, YPY XX =
)

, ce qui signifie 

que la régression PLS linéaire est équivalente à c régressions linéaires multiples aux moindres 

carrés usuels. En règle générale, la régression PLS multi réponses ne conduit pas aux mêmes 

modèles que ceux obtenus par c régressions PLS séparées [27]. 

PLS(X,X)=ACP(X)  
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Quand Y = X, les composantes tk et uk sont identiques. Le problème qui était de maximiser la 

covariance entre t et u, revient alors à maximiser la variance de t sous la contrainte 1
2 =w . 

Alors, λ1 = var(t1) est la plus grande valeur propre de V = XTDX, matrice des covariances de 

X. On peut montrer que λ2 = var(t2), . . . , λk = var(tk), pour tout k = 1, . . . ,A, et que, par 

récurrence, les wk, qui sont de norme 1, sont les vecteurs propres associés aux valeurs propres 

λk de V classées en ordre décroissant. On retrouve donc l'Analyse en Composantes Principales 

de X. 

II.5.3.3  Interprétation du modèle PLS  

Une façon à voir PLS, c’est qu’il forme des nouveaux variables x, (tk), qui sont des 

combinaisons linéaires des x et qui sont utilisées comme predicteurs de Y. Ainsi PLS est basé 

sur un modèle linéaire. 

Tous les paramètres, t, u, w, et q sont déterminés par un algorithme PLS. Les scores t 

et u contient des informations sur les objets et les corrélations/ non corrélations entre ces 

différents objets [28]. 

  Les poids w et q donnent des informations sur la manière dont la quelle les différente 

variables se combinent pour former des relations quantitatives entre X et Y, et par conséquent 

fournir une interprétation des scores t et u. Ces poids w expriment à la fois les corrélations 

positives entre X et Y et les corrélations nécessaires pour prédire Y à partir de X.   

II.5.4  Choix du nombre de composantes PLS  

 En tout modèle empirique, il est essentiel de déterminer la bonne complexité du 

modèle. Avec un grand nombre de variables X corrélées, il y a un fort risque d’ajustement du 

modèle, c'est-à-dire obtenir un modèle bien ajusté avec peu ou pas de pouvoir prédictif.  

 Par conséquent, un strict critère de l’importance prédictive de chaque composante 

PLS est nécessaire, et ça s’arrête quand les composants commencent à être non significatives. 

 La borne supérieure de A sera évidemment le rang de la matrice de départ, c'est à dire 

A ≤ rang(X). On aura des critères permettant de déterminer A de façon raisonnable [30]. 

   Critères du choix de A : 

� Critères 1 : Ajustement ("FIT") sur les données. 

� Critères 2 : Prédiction interne ("Validation Croisée"). 

� Critères 3 : Prédiction externe sur un jeu de données test ("Validation Externe"). 
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On ne veut pas avoir un surajustement donc le FIT ne devra pas être trop grand (A trop 

grand) car cela dégradera la prédiction. Donc il faut une balance entre le critère "ajustement" 

et le critère "prédiction" (interne ou externe).  

II.5.4.1  Le "FIT" ou "Critère d'Ajustement"  

Le nombre total A d'axes ou de composantes (la dimension du modèle) est le                      

super-paramètre de la méthode. Lors de l'exécution de l'algorithme, il est utile de voir évoluer, 

à chaque nouvel axe construit, la reconstruction de la variance des predicteurs et des réponses. 

La stratégie consiste à s'arrêter lorsque le pourcentage de la variance de X est suffisamment 

grand, pour un gain faible dans le pourcentage de variance de Y. Ce critère est donc basé sur 

l'ajustement des données [30-24]. 

II.5.4.2  Le "PRESS" ou "Critère de Validation Croi sée"  

La validation croisée est un critère très populaire pour le choix du nombre de 

composantes dans un modèle PLS. La base de cette méthode est d’estimer les mesures d’un 

jeu de données de validation à partir d’un modèle qui a été calculé à partir d’un jeu de 

données d’identification et de comparer ces estimations avec les valeurs mesurées. 

Cette procédure de validation croisée est basée sur la minimisation de la quantité 

PRESS (PREdiction Sum of Squares). Cette quantité se présente comme la somme des carrés 

des erreurs entre les données observées et celles prédites ou estimées par le modèle obtenu à 

partir d’un jeu d’identification différent.  

Après avoir enlevé un individu i (une ligne) aux matrices X et Y (ou 10% des individus 

si leur nombre est élevé), on calcule)(i
Aβ
)

 , qui représente la matrice des coefficients du modèle 

construit avec les individus restants. Puis, on calcule l'erreur de prédiction faite sur l'individu i  

                      

                                                                  )()( i
Aii

i
A XYE β−=                                             (II.27) 

 

L'erreur de prédiction est définie par le PRESS (PREdiction Sum of Squares) : 

 

                                                
2

1

)(1
)( ∑

=

=
n

i

i
AE

n
APRESS                                       (II.28) 
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On choisit donc A tel que PRESS (A) soit le plus petit possible [30]. 

II.5.4.3  "Critère de Validation Externe" et Prédic tion  

Pour utiliser ce critère de choix de A, on doit posséder outre l'échantillon 

d'apprentissage (X, Y) sur les n individus, un échantillon test (Xtest, Ytest) sur N observations 

mesurées sur les mêmes variables. Différents modèles PLS bases sur (X, Y) sont calculés pour 

différentes dimensions. La valeur optimale de A correspond à la plus petite des erreurs de 

prédiction calculée sur (Xtest, Ytest). 

II.5.5  Les algorithmes PLS  

Les propriétés de régression PLS peuvent être analysées à partir d'un ensemble 

d’algorithmes originaux. Soit l’algorithme NIPALS  original si dessous qui travaille avec les 

données originales de X et Y [32].  

La première étape consiste à créer deux matrices: E = X et F = Y. Ces  

Matrices sont ensuite centrées et normalisées (c'est-à-dire transformée en scores).  

Avant de commencer le processus d'itération, le vecteur u est initialisé avec des valeurs 

aléatoires. 

(A) w α ET (pour estimer les vecteurs du poids de X) : uuuXw TT /= . 

(B) t  α  E w (pour estimer les facteurs scores de X) : t = X w. 

(C) q α FT t  (pour estimer les vecteurs du poids de Y) : q = YT t / tT t. 

(D) u α F q (pour estimer les facteurs scores de Y) : u = Y q. 

Si t n'a pas convergé, retour  à l'étape (A), si t a convergé, calculer la valeur de b qui 

est utilisé pour prédire Y à partir de t comme b=tTu, et calculer les facteurs loadings pour X 

comme p = ET t.  

(E) P= X t / (tT t) 

(F) X = X- t pT 

(G)  Y = Y – t qT 

Continuer avec la composante suivante (retour à A) jusqu'à ce que le critère de validation 

indique il n y a plus d’informations  importantes de X envers Y [30]. 

Un autre algorithme SIMPLS, proposé par Jong (1993 [20]) pour relier un groupe de 

réponse Y à un groupe de prédicteurs X. L'algorithme SIMPLS est équivalent à la régression 
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PLS lorsque Y se limite à   une seule variable et donne des résultats très proches dans le cas 

général. Comme dans NIPALS, le T de SIMPLS est calcule comme T = XW et B pour la 

régression de Y sur X comme B = W QT. 

II.5.6  Conclusion  

La régression PLS permet de rapprocher le statisticien du chercheur dans les 

problèmes de modélisation. En générale ce dernier souhaite en effet conserver dans son 

modèle toutes les variables importantes tout en obtenant des équations de régression 

cohérentes. Lorsque, en régression multiple il y a multi colinéarité et / ou un nombre 

important de variables explicatives par rapport au nombre d’observation, la solution la plus 

courante consiste à exclure des variables explicatives par des méthodes pas à pas. La 

régression PLS permet dans ces situations de conserver toutes les variables explicatives tout  

en obtenant une équation de régression cohérente. 

La compréhension de la statistique PLSR s’est récemment améliorée 

considérablement. Nous pensons que la souplesse de l'approche PLS, son orientation 

graphique, et sa capacité à manipuler des données incomplètes et bruyantes avec de nombreux 

variables (et observations) rend PLS simple et puissant pour l'analyse de données pour des 

problèmes complexes.  

PLSR fournit une approche de modélisation quantitative des relations souvent 

complexes entre les prédicteurs, X, et les réponses, Y, qu'avec de problèmes complexes est 

souvent plus réaliste que la MLR y compris les étapes de sélection variantes. Ceci parce que 

les hypothèses du PLS, les  corrélations entre les X, le bruit en X, les erreurs du modèle sont 

plus réalistes que les hypothèses de la MLR.  

Notamment, les tests de validation croisée et les scores plots (u, t) avec les loadings 

plots correspondant fournissent  des informations  sur la corrélation de la structure de X qui 

n'est pas obtenu dans le langage ordinaire du MLR. 

En développant des tests de validité et en examinant les résidus, on pourrait utiliser 

plus d'informations que celle donnée par le PRESS et le FIT  et donc mieux juger de la qualité 

du modèle. Même si le contexte (peu d'observations, beaucoup de variables, très corrélées) 
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permet de construire un modèle PLS, rien ne dit qu'il sera de bonne qualité. Cependant, il 

reste encore beaucoup de choses à développer [19,24,30]. 
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Dans ce chapitre nous présentons les résultats liés à l’utilisation des approches de 

Datamining sur les intermétalliques polaires de type phase de Laves et les verres métalliques 

massifs. L’Analyse en Composante Principale (ACP) et la régression (PLS), deux techniques 

qui ont étés utilisés afin d’identifier les tendances des propriétés de matériaux. 

Ce chapitre se divise en deux parties, dans la première partie nous avons effectué une 

analyse critique sur les propriétés mécaniques des intermétalliques polaires de type phase de 

Laves (structures hexagonales C14, C36 et cubique C15) et ceci pour prédire des 

intermétalliques avec  une grande dureté et rigidité ainsi qu’une ductilité appréciable. 

Dans la deuxième partie, nous avons analysé les critères du GFA existants pour voir 

l’efficacité de ces derniers et déduire le meilleur indicateur du GFA parmi tous ces 

paramètres. 

 

 

Partie I 

III.1 Les propriétés mécaniques des phases de Laves YCu 2 et YZn2 analysés 

par l'approche de Datamining  

     III.1.1 Introduction  

Cette partie met l'accent sur une catégorie particulière des intermétalliques, les phases 

dites phases de Laves. Ces phases, formant le plus grand groupe de composés intermétalliques 

avec plus de 1400 matériaux, et ont la composition AB2. La classe des composé 

intermétalliques de types phases de Laves est purement basée sur la géométrie de la structure 

cristalline. Les phases de Laves cristallisent dans les trois types de structures : structure 

cubique MgCu2(C15), hexagonale MgZn2(C14) et hexagonale MgNi2(C36)[1-4]. Une 

structure orthorhombique existe également c’est la  structure du type CeCu2 (figure[III.1.1]). 
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Figure [III.1.1] : Structures cristalline de phases de Laves de types AB2 [C14 (a), C15 (b) et 

C36(c)] et la structure orthorhombique CeCu2 (d). 

 

Les phases de Laves ont suscité beaucoup d'intérêt dans la recherche fondamentale [5]. En 

outre, dans la dernière décennie, de nombreux métallurgistes et ingénieurs ont étudié les 

transitions de phase dans ces matériaux afin d'améliorer les propriétés mécaniques et 

physiques. Ceci induit des efforts considérables dans le développement de nouveaux 

matériaux de construction à base de phases de Laves pour des températures extrêmement 

élevées. 

Dans cette partie nous présentons les résultats liés à l’utilisation des approches de 

Datamining, sur les intermétalliques polaires. L’analyse en Composantes Principales (ACP) et 

la méthode des moindres carrés partiels (PLS), des techniques numériques, ont été appliquées 

pour étudier les propriétés mécaniques des intermétalliques polaires afin de prédire des 

matériaux de haute dureté et rigidité. 

Afin d'identifier les tendances des propriétés de matériaux, nous construisons une base 

de données pour plusieurs intermétalliques polaires, y compris les constantes élastiques, le 

module de cisaillement (G), le module de Young (E), la pression de Cauchy (C12-C44) et le 

rapport B/G. Le tableau [III.1.1] contient une partie de l'ensemble de données utilisées.  

III.1.2 Base de données  

La base de données a été construite en se basant sur des valeurs obtenues à partir du calcul ab 

initio en utilisant le code VASP [6] basé sur la Théorie de la Fonctionnelle de la Densité DFT. 

L’approximation du gradient généralisé (GGAPW91) de Perdew et Wang [7] est appliquée 

pour évaluer les énergies d’échange et corrélation pour toutes les structures examinées [8-10].  
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Nous avons commencé dans notre étude par optimiser le nombre de points spéciaux « k » 

pour le maillage de la première zone de Brillouin (PZB) sachant que la convergence a été 

obtenue pour les structures de types phases de Laves (C14, C15 et C36) à partir d’une mèche 

de 13×13×13 pour la structure cubique C15 de type MgCu2, 13×13×11 pour les deux 

structures hexagonales C14 et C36 de types MgZn2 et MgNi2 respectivement, et 11×9×9 pour 

la structure orthorhombique de type CeCu2. L’énergie de coupure minimisant le nombre de 

bases d’ondes planes modélisant notre système pour les trois composés étudiés a été obtenue 

après optimisation : 310 eV. 

 

Tableau [III.1.1] : Base de données de différents Intermétalliques polaires. 

 

III.1.3 Techniques de calculs   

    III.1.3.1  L’analyse en composantes principales  (ACP)  

L’analyse en composantes principales (ACP) est une méthode descriptive permettant 

d’effectuer une représentation simplifiée d’une série de variables intercorrélées. 

� Le premier résultat intéressant à identifier dans l’analyse en composantes principales 

est la matrice des corrélations : le tableau suivant correspond à la matrice de corrélations de 

différentes intermétalliques polaires de types phase de Laves : 

 

 
B G E v B/G C11 C44 C12 C12-C44 

YCu2 

CeCu2 28,586 11,87 31,28 0,317 2,408 85,761 9,475 24,791 15,316 

C15 89,291 32,875 87,978 0,336 2,716 133,124 32,935 67,375 34,44 

C14 48,867 24,704 96,111 0,04 1,978 113,136 20,053 20,761 0,708 

C36 37.749 20.191 98.539 0.030 1.869 114.634 15.489 18.999 3.510 

YZn2 

CeCu2 23,995 9,854 26,002 0,56 2,435 74,96 8,013 19,312 11,299 

C15 47,577 29,496 68,941 0,258 1,612 86,902 27,058 27,915 0,857 

C14 36,182 32,303 125,06 0,135 1,12 127,511 22,723 17,351 -5,372 

C36 30.990 20.819 100.116 -0.047 1.488 109.79 15.291 4.700 -10.591 
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Tableau [III.1.2] :  Matrice des corrélations des intermétalliques polaires. 

Variables B G E B/G C11 C44 C12 C12-C44 

B 1 0,698 0,297 0,382 0,612 0,867 0,900 0,647 

G 0,698 1 0,752 -0,377 0,743 0,943 0,441 0,003 

E 0,297 0,752 1 -0,653 0,862 0,539 -0,069 -0,417 

B/G 0,382 -0,377 -0,653 1 -0,216 -0,086 0,642 0,889 

C11 0,612 0,743 0,862 -0,216 1 0,639 0,353 0,073 

C44 0,867 0,943 0,539 -0,086 0,639 1 0,675 0,274 

C12 0,900 0,441 -0,069 0,642 0,353 0,675 1 0,894 

C12-C44 0,647 0,003 -0,417 0,889 0,073 0,274 0,894 1 

v 0,048 -0,337 -0,778 0,640 -0,537 -0,133 0,427 0,637 

 

� Sur la base du tableau précédent on remarque que le B/G et C12-C44, sont fortement 

corrélés (0.889), et la corrélation inverse entre B/G et G (-0.835) et (-0. 377). L’analyse en 

composantes principales nous déduit les axes principaux, dans notre cas la première 

composante principale (PC1) est le vecteur propre qui correspond à la plus grande valeur 

propre, et PC2 est le vecteur propre correspondant à la deuxième plus grande valeur propre. 

� La première analyse effectuée était d'examiner les tendances générales dans les 

différents intermétalliques polaires. Le résultat des "Score plot"  de cette analyse est montré 

sur la figure [III.1.2]. 

 

 

Figure [III.1.2] : Graphe des observations «Score plot » pour les intermétalliques polaires. 
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� Pour cette analyse, le signe de chaque composante principale n'a pas de sens 

relationnel. PC1 capture 48.04 % de la variance dans l'ensemble de données, et PC2 capture 

41.99 % de la variance comme le montre la figure [III.1.2]. Aucune autre composante 

principale PCs n'est incluse dans ces discussions parce qu'elles ne fournissent pas des 

informations significatives. 

� Pour confirmer le fait qu'une variable est fortement liée à une composante principale, 

il suffit de consulter la table suivante des cosinus carrés : 

Tableau [III.1.3] : Cosinus carrés des variables (intermétalliques polaires) 

         PC1         PC2        PC3       PC4       PC5 PC6        PC7 
B 0,763 0,204 0,001 0,024 0,007 0,000 0,000 
G 0,859 0,045 0,093 0,000 0,000 0,001 0,001 
E 0,494 0,461 0,021 0,017 0,003 0,003 0,000 
B/G 0,007 0,869 0,105 0,010 0,009 0,000 0,001 
C11 0,739 0,066 0,137 0,057 0,000 0,001 0,000 
C44 0,879 0,008 0,098 0,015 0,000 0,000 0,000 
C12 0,415 0,579 0,000 0,000 0,005 0,000 0,000 
C12-C44 0,074 0,881 0,028 0,006 0,010 0,000 0,000 

v 0,092 0,666 0,142 0,094 0,006 0,000 0,000 

� Plus le cosinus est élevé (en valeur absolue), plus la variable et liée à l'axe. Plus le 

cosinus est proche de zéro, moins la variable est liée à l'axe. Dans notre cas, l’axe PC1 et 

clairement lié à G, B, C11 et C44, avec des cosinus 0.85, 0.76, 0.73 et 0.87 respectivement, et 

l'axe PC2 est lié à la variable B/G et C12-C44  avec des cosinus 0.86 et 088. respectivement.  

� En analysant la figure des scores, trois importants groupes ou clusters émergent ceux 

avec un PC1 positif [YCu2 (C14) ,YCu2 (C36) , YZn2 (C15) , YZn2 (C14) , YZn2 (C36)] ,        

[ YCu2 (C15)] que nous notons cluster1 et 2 respectivement, et ceux avec un PC1 négatif        

[ YCu2 (CeCu2) , YZn2 (CeCu2) ] que nous notons cluster 3 comme il est indiqué sur la figure 

[III.1.2]. 

� Dans un premier aperçu  il s'avère que le premier et le deuxième cluster correspond à 

des intermétalliques polaires avec un grand module de cisaillement (G), un grand module de 

compressibilité B et un petit rapport  B/G tandis que le cluster 3 inclue ceux avec un petit G , 

B , et un rapport B/G élevé. 
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� Les matériaux du  premier cluster qui cristallisent dans les structures hexagonales C14 

et C36 sont fortement corrélés avec le module de Young (E) ce qui signifie la rigidité de ces 

matériaux qui est en bon accord avec les observations ab initio.  

� En revanche, en faisant un  zoom du cluster 1, nous observons que  la structure 

cubique C15 (YZn2) semble se comporter un peu différemment. Ce composant est localisé 

dans la région où les matériaux présentent à la fois une bonne rigidité et une bonne dureté. 

� Par conséquent, le composé YCu2 de cluster 2 qui cristallisent dans la structure C15 

est fortement corrélé avec B et G indiquant la dureté de ce matériau, ces tendances sont en 

bon accord avec les calculs ab initio. Cependant, les matériaux du cluster 3 qui se cristallisent 

dans la structure orthorhombique (CeCu2) sont fortement corrélés avec le rapport B/G et la 

pression de Cauchy (C12-C44) indiquant la ductilité de ces matériaux. 

� Le graphe des variables « Loading plot » correspond aux observations « Score plot »  

mais représente la variance entre les descripteurs (variables).  

� La figure[III.1.3] montre les graphes des variables « Loadings » correspondant aux 

échantillons représentés sur la figure [III.1.2]. Les axes des deux graphes de Loadings et 

Scores sont identiques ainsi l'information dans les deux graphiques peut être comparée 

directement.  

 

Figure [III.1.3] :  Graphe des variables « Loading plot » pour les intermétalliques 

polaires, chaque point correspond à une propriété 
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� Comme on le constate sur la figure [III.1.3], on peut déduire que les positions des 

propriétés B , G et B/G sont corrélées avec le cluster 2 et le cluster 3 respectivement . Les 

propriétés avec les valeurs similaires de PCs sont fortement corrélées, tandis que les 

propriétés avec des valeurs inverses de PC sont inversement corrélées. Par conséquent, les 

propriétés dans le cluster1 et 2 sont inversement corrélées aux propriétés dans le cluster 3, 

alors que les propriétés dans le clusters2 sont fortement corrélées avec d'autres propriétés dans 

le même cluster.  

� Plusieurs corrélations entre les propriétés ne sont pas aussi évidentes. Cependant une 

corrélation qui est bien apparente est celle entre G et B/G. G et B/G sont inversement corrélés 

(figure [III.1.3]), cela indique que si la dureté augmente la ductilité diminue qui est bien en 

accord avec les observations expérimentales et nos calculs ab initio. Tandis que G, C44 et B 

ont tous un PC2 positif et un PC1 négatif, donc ils sont fortement corrélés et indiquent la 

dureté des matériaux de cluster 2. Le rapport B/G et la pression de Cauchy (C12 - C44) sont 

fortement corrélées, ce qui valide le fait que les matériaux avec un grand B/G et un ( C12-C44) 

positive sont très ductile faisant référence au matériaux du cluster ayant une  structure 

orthorhombique . 

� Afin de confirmer les résultats précédents, La relation entre tous les intermétalliques 

polaires et les paramètres correspondants est clairement indiqué dans le paraphe suivant de 

« Biplot » superposant les échantillons et les propriétés.  

 

Figure [III.1.4]  : Graphe de « Biplot » superposant les échantillons et les propriétés. 
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� Pour cette analyse, le signe de chaque composante principale n'a relativement pas de 

sens. En regardant cette figure, il apparaît que les matériaux du première cluster sont en bonne 

corrélation avec les indicateurs de la rigidité (E), ceux du troisième cluster sont fortement 

corrélés avec les indicateurs de la ductilité (B/G, C12-C44), cependant les intermétalliques 

polaires du deuxième cluster sont fortement corrélés avec les critères de dureté  (G, B) ce qui 

valide nos résultats ab initio. 

� Cependant à partir de ces données nous avons tracé le graphe suivant de la variation du 

B en fonction du G pour toutes les structures de phases de Laves calculées. 
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Figure [III.1.5] : Variation de B en fonction de G pour les Phases de Laves calculées. 

A partir de ce graphe nous constatons que les deux structures C15(YZn2) et C14(YCu2) 

possèdent des grandes valeurs de B [47.577, 48.867] et des grandes valeurs de G [29.496, 

24.704] et notamment  des grandes valeurs de B/G [1.61, 1.97].  

 Ainsi ces matériaux sont durs et ductile à la fois. Dans ce cas nous pouvons penser qu’ils 

servent de très bons revêtements.   
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III.1.3.2 Le modèle PLS (Partial Least Square)  

III.1.3.2.1 Le  graphique des corrélations  

L’un des premiers résultats du PLS  c’est le graphe des corrélations (Figure [III.1.6]) 

ou plus précisément  le cercle de corrélations, qui traduit bien les corrélations à chaque groupe 

de variables X et Y. Ce graphe des observations X (X- Scores) nous montre bien les 

intermétalliques polaires de type phases de Laves regroupés  selon leurs propriétés similaires 

formant trois clusters.   

 

Figure [III.1.6] : Graphe des observations (t1,t2) des intermétalliques polaires de type 

phase de laves . 
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deux variables B , G et E indiquant la dureté et la rigidité de ces  derniers, et ceci en se basant 

sur les deux critères cités précédemment.  
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III.1.3.2.2 Mesures de l’importance de variables   

Dans le modèle PLS une variable Xk peut être importante pour la modélisation de Y, 

ces variables sont identifiées par des grands coefficients de régression bk. Un résumé de 

l’importance d’une variable X pour X et Y à la fois est donnée par le graphe des VIP 

(Variable Importance for the Projection) pour chacune des variables explicatives, sur chaque 

composante. Cela permet d'identifier rapidement quelles sont les variables explicatives les 

plus importantes sur l'ensemble des modèles (figure [III.1.7]). 

 

 

Figure [III.1.7] : VIP pour les quartes premières composantes pour les 

intermétalliques polaires. 
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intéressant parmi toutes les autres structures car il est dur et possède une ductilité appréciable 

ce qui est  en bon accord avec nos observation ab initio. 

III.1.3.2.3 Les résidus et prédictions  

� Le modèle PLS permet aussi de donner des graphes correspondant aux coefficients 

normalisés ainsi que des graphes des résidus et prédictions permettant d’identifier la qualité 

du modèle.  Nous obtenons alors des résultats plus riches en prenant les graphiques ci-dessous  

� qui correspond aux coefficients normalisés pour le modèle avec 2 composantes et ceci 

pour les cinq variables (B, G, B/G, E, C12-C44). 

 

 

Figure [III.1.8] :  Graphes des résidus et prédictions correspondant au variables B, G, E et 

B/G 
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� L'analyse du modèle correspondant aux variable B, G, E et B/G  nous permet de 

conclure que la variation est linéaire entre les valeurs prédîtes en fonction de celle utilisée en 

entrée,  ce qui indique bien la bonne qualité du modèle. 

 III.1.4 Conclusion  

  Dans cette partie, nous avons analysé les intermétalliques polaires, une analyse 

critique, a été effectuée en utilisant les techniques de Datamining. Le principal objectif était 

de prédire les meilleurs intermétalliques polaires durs et rigides avec une ductilité appréciable. 

Les présents résultats démontrent clairement qu'une simple observation visuelle des graphes 

PCA et PLS, des positions des différents intermétalliques conclut que les composés YCu2 et 

YZn2 cristallisant dans la structure orthorhombique CeCu2 n'ont pas une bonne dureté et 

rigidité par rapport aux structures de phases Laves (Hexagonal C14,  C36 et cubique C15). 

Cependant, nos résultats confirment que les phases de Laves présentent des propriétés 

mécaniques très intéressantes, en particulier une grande dureté et rigidité résultant de la 

différence d'électronégativité des deux éléments. 
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Partie II 
 

III.2  Etude des corrélations entre les paramètres thermiques et  l’aptitude de 

vitrification (GFA) des verres métalliques massifs en utilisant l’approche du 

Datamining  

 
 
III.2.I  Introduction  

Les verres métalliques massifs  ont émergé au cours des quinze dernières années avec 

leurs propriétés intéressantes et promesse technologique [11]. Pour la conception de 

matériaux, non seulement la création de données par le calcul ou l'expérience est importante, 

mais la façon d'analyser ces données de manière efficace et complète est également 

nécessaire[12-14].  

Dans cette partie, les approches du Datamining telles que l'analyse en composantes 

principales (ACP) et la régression (PLS) sont utilisés afin d’examiner les critères  existants de 

GFA et identifier les caractéristiques de composition des verres métalliques massifs[15-16]. 

Afin d'identifier les tendances de propriété de matériaux  et d'examiner l'efficacité des 

critères de GFA, ∆Tx, Trg = Tg / Tl , Trg = Tg / Tm, et γ . Une base de données pour plusieurs 

verres métalliques massifs a été construite, en se basant sur des valeurs expérimentales 

obtenues dans le groupe Dalian en utilisant le même processus et techniques de calcul [17-

22]. 

Les tableaux 1-5 contiennent l’ensemble de données de verres métalliques massifs 

(BMGs) y compris la température de cristallisation Tx, la température de transition vitreuse Tg 

, la température de fusion Tm , la température de liquidus Tl, la région du liquide surfondue 

∆Tx , le diamètre critique dc , et le critère γ . 

III.2.2  Bases de données  

Une base de données, usuellement abrégée en BD ou BDD, est un ensemble structuré 

et organisé permettant le stockage de grandes quantités d'informations afin d'en faciliter 

l'exploitation. 
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Table [III.2.1]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateur du GFA ∆Tx, Tg/Tm, Tg/Tl,  

γ, dc des  BMGs de type Cu-Zr-Al [17]. 

 

Alloys Tg /K Tx /K Tm  /K Tl /K ∆Tx /K Tg/Tm Tg/Tl γ dc /mm 

Cu62.7Zr 35.3Al 2.0 751 796 1156 1237 45 0,65 0,61 0.400 3 

Cu61.4Zr 34.6Al 4.0 756 800 1156 1236 44 0,65 0,61 0.402 3 

Cu60.2Zr 33.8Al 6.0 765 797 1155 1230 32 0,66 0,62 0.399 3 

Cu60.3Zr 37.2Al 2.5 733 794 1151 1185 61 0,64 0,62 0.414 3 

Cu59.6Zr 36.9Al 3.5 740 802 1157 1181 62 0,64 0,63 0.417 3 

Cu58.7Zr 36.3Al 5.0 748 803 1159 1179 55 0,65 0,63 0.417 3 

Cu58.1Zr 35.9Al 6.0 760 799 1154 1173 39 0,66 0,65 0 .413 5 

Cu58.0Zr 36.2Al 5.8 756 799 1158 1179 43 0,65 0,64 0.413 5 

Cu57.1Zr 35.7Al 7.2 764 791 1157 1177 27 0,66 0,65 0 .408 3 

Cu54.8Zr 38.7Al 6.5 746 792 1140 1167 46 0,65 0,64 0414 3 

 

Tableau [III.2.2]:  Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateur du GFA ∆Tx, Tg/Tm, 

Tg/Tl,  γ, dc des  BMGs de type Zr-Ni-Al [18]. 

 

Alloys Tg /K  Tx /K  Tm /K  Tl /K  ∆Tx /K  Tg/Tm Tg/Tl γ dc/mm 

Ni3Zr 9Al 1 Al7.7Ni23.1Zr 69.2 649 691 1221 1192 42 0.544 0.532 0.370 
4 

Ni3Zr 8Al 1 Al8.3Ni22.5Zr 66.7 663 710 1226 1199 47 0.553 0.541 0.376 
4 

Ni3Zr 7Al 1 Al9.1Ni27.3Zr 63.6 680 721 1214 1178 41 0.577 0.56 0.381 
5 

Ni4Zr 9Al 1 Al7.1Ni28.6Zr 64.3 673 706 1240 1178 33 0.571 0.543 0.369 
4 

Ni3Zr 6Al 1 Al10Ni30Zr 60 702 743 1210 1178 41 0.596 0.58 0.389 
4 

Ni3Zr 10Al 1.5 Al 10.3Ni20.7Zr 69 659 704 1263 1199 45 0.55 0.522 0.366 
4 

Ni3Zr 9Al 1.5 Al11.1Ni22.2Zr 66.7 669 717 1278 1172 48 0.571 0.523 0.368 
4 

Ni3Zr 8Al 1.5 Al12Ni24Zr 64 682 729 1283 1174 47 0.581 0.532 0.371 
5 

Ni3Zr 7Al 1.5 Al13Ni26Zr 61 702 770 1263 1176 68 0.597 0.556 0.392 
8 

Ni4Zr 9Al 1.5 Al10.3Ni27.6Zr 62.1 691 739 1239 1176 48 0.588 0.558 0.383 
4 

Ni3Zr 6Al 1.5 Al14.3Ni28.6Zr 57.1 720 780 1280 1177 60 0.612 0.563 0.390 
5 

Ni3Zr 10Al 2 Al13.3Ni20Zr 66.7 673 716 1309 1174 43 0.573 0.514 0.361 
5 

Ni3Zr 9Al 2 Al14.3Ni21.4Zr 64.3 690 731 1315 1179 41 0.585 0.525 0.365 
5 
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Ni3Zr 8Al 2 Al15.4Ni23.1Zr 61.5 703 758 1333 1178 55 0.597 0.527 0.372 
5 

Ni3Zr 7Al 2 Al16.7Ni25Zr 58.3 721 789 1286 1185 68 0.608 0.561 0.393 
5 

Ni4Zr 9Al 2 Al13.3Ni26.7Zr 60 707 775 1209 1179 68 0.601 0.586 0.404 
8 

Ni3Zr 6Al 2 Al18.2Ni27.3Zr 54.5 748 800 1215 1186 52 0.631 0.616 0.408 
5 

Ni3Zr 10Al 3 Al18.7Ni18.7Zr 62.6 712 751 1313 1185 39 0.601 0.542 0.371 
5 

Ni3Zr 9Al 3 Al20Ni20Zr 60 727 765 1342 1184 38 0.614 0.542 0.370 
5 

Ni3Zr 8Al 3 Al21.4Ni21.4Zr 57.2 745 784 1337 1183 39 0.63 0.557 0.377 
8 

Ni3Zr 7Al 3 Al23.1Ni23.1Zr 53.8 772 813 1336 1182 41 0.653 0.578 0.386 
8 

Ni4Zr 9Al 3 Al18.8Ni25Zr 56.2 742 804 1341 1184 62 0.627 0.553 0.386 
8 

Ni3Zr 6Al 3 Al25Ni25Zr 50 659 710 1336 1180 51 0.558 0.493 0.356 
2 

Tableau [III.2.3]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateur du GFA ∆Tx, Tg/Tm, 

Tg/Tl,  γ, dc des  BMGs de type Co-B-Si-(Ta,Nb) [20]. 

 
Alloys Tg /K Tx /K Tm /K Tl /K △Tx Tg/Tm Tg/Tl γ dc /mm 

B26.8Co62.5Si5.35Ta5.35 906 939 1343 1432 33 0.675 0.633 0.402 3 

B26.3Co61.4Si6.15Ta6.15 912 947 1344 1419 35 0.679 0.643 0.406 3 

B26.1Co61Si6.45Ta6.45 927 961 1345 1415 34 0.689 0.655 0.41 4 

B26.1Co60.9Si6.5Ta6.5 925 956 1346 1415 31 0.687 0.654 0.409 3 

B25.9Co60.3Si6.9Ta6.9 932 967 1347 1470 35 0.692 0.634 0.403 3 

B25.4Co59.3Si7.65Ta7.65 926 957 1345 1482 31 0.688 0.63 0.399 3 

B25Co58.3Si8.35Ta8.35 939 972 1346 1457 33 0.698 0.644 0.406 3 

B24.6Co57.4Si9Ta9 950 981 1362 1467 31 0.698 0.648 0.406 3 

B24.2Co56.5Si9.65Ta9.65 954 990 1348 1460 36 0.708 0.653 0.41 3 

B24.2Co64.5Si5.65Ta5.65 885 922 1379 1414 37 0.647 0.626 0.401 3 

B24.1Co64.1Si5.9Ta5.9 906 927 1378 1418 21 0.657 0.639 0.399 3 

B24Co64Si6Ta6 903 921 1382 1416 18 0.653 0.638 0.39 3 

B23.8Co63.5Si6.35Ta6.35 903 939 1379 1487 36 0.655 0.607 0.393 3 

B23.4Co62.5Si7.05Ta7.05 917 949 1380 1493 32 0.664 0.614 0.394 3 

B23.1Co61.5Si7.7Ta7.7 907 959 1345 1480 52 0.674 0.613 0.402 3 

B22.7Co60.6Si8.35Ta8.35 914 970 1348 1476 56 0.678 0.619 0.406 3 

B26.1Co61Si6.45Nb6.45 901 937 1322 1409 36 0.682 0.639 0.406 3 
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B24.1Co64.1Si5.9Nb5.9 877 917 1328 1412 40 0.66 0.621 0.401 3 

B26.2Co61.2Si7.8Ta4.8 926 948 1350 1410 22 0.686 0.657 0.406 4 

B27.2Co63.6Si5.2Ta4 873 917 1379 1418 44 0.63 0.62 0.4 2 

B24.7Co65.9Si5.4Ta4 866 909 1359 1422 43 0.64 0.61 0.4 3 

B22.6Co67.8Si5.6Ta4 837 882 1326 1326 45 0.63 0.58 0.39 2 

B26.9Co62.2Si6.9Ta4 896 933 1344 1426 37 0.67 0.63 0.4 4 

B24Co64.8Si7.2Ta4 872 912 1381 1417 40 0.63 0.62 0.4 2 

B27.2Co63.6Si5.2Nb4 859 895 1311 1432 36 0.66 0.6 0.39 2 

B24.7Co65.9Si5.4Nb4 861 895 1304 1430 34 0.66 0.6 0.39 3 

B22.6Co67.8Si5.6Nb4 847 885 1312 1423 38 0.65 0.6 0.39 2 

B26.9Co62.2Si6.9Nb4 898 945 1320 1445 47 0.68 0.62 0.4 3 

B24Co64.8Si7.2Nb4 869 910 1310 1423 41 0.66 0.61 0.4 2 

 

Tableau [III.2.4]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateur du GFA ∆Tx, Tg/Tm, 

Tg/Tl,  γ, dc des  BMGs de type B-Ni-Fe-Si-Ta [19-21]. 

 

Alloys Tg/k Tx/K Tm/K Tl/K △Tx Tg/Tm Tg/Tl γ dc/mm 

B17.7(Ni0.70Fe0.30)70.5Si7.8Ta4 789 821 1241 1277 32 0.636 0.618 0.397 2 

B17.7(Ni0.65Fe0.35)70.5Si7.8Ta4 793 832 1242 1279 39 0.638 0.62 0.402 3 

B17.7(Ni0.60Fe0.40)70.5Si7.8Ta4 792 834 1235 1281 42 6.641 0.618 0.402 3 

B17.7(Ni0.55Fe0.45)70.5Si7.8Ta4  793 831 1237 1290 38 0.641 0.615 0.399 3 

B17.7(Ni0.50Fe0.50)70.5Si7.8Ta4  802 834 1239 1306 38 0.647 0.614 0.396 2 

B17.7(Ni0.45Fe0.55)70.5Si7.8Ta4  806 836 1270 1322 30 0.635 0.61 0.393 2 

B17.7(Ni0.40Fe0.60)70.5Si7.8Ta4  807 838 1294 1321 31 0.624 0.611 0.394 2 

B17.7(Ni0.35Fe0.65)70.5Si7.8Ta4  815 839 1288 1327 24 0.633 0.614 0.392 2 

B17.7(Ni0.30Fe0.70)70.5Si7.8Ta4  824 854 1296 1348 30 0.636 0.611 0.393 2 

B17.7(Ni0.25Fe0.75)70.5Si7.8Ta4  831 865 1294 1358 34 0.642 0.612 0.395 2 

B17.7(Ni0.20Fe0.80)70.5Si7.8Ta4  841 865 1310 1372 24 0.642 0.613 0.391 2 

B18.2(Ni0.65Fe0.35)72.7Si6.1Ta3   793 817 1246 1314 24 0.636 0.604 0.388 2 
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B18.2(Ni0.60Fe0.40)72.7Si6.1Ta3  792 814 1252 1318 22 0.633 0.601 0.386 2 

B18.2(Ni0.55Fe0.45)72.7Si6.1Ta3  790 811 1249 1320 21 0.633 0.598 0.384 2 

B24.7(Ni0.55Fe0.45)65.9Si5.4Ta4  790 827 1238 1286 37 0.638 0.614 0.398 2 

B24.7(Ni0.50Fe0.50)65.9Si5.4Ta4 799 834 1237 1290 35 0.646 0.619 0.399 2 

B24.7(Ni0.55Co0.45)65.9Si5.4Ta4 834 867 1335 1373 33 0.625 0.607 0.393 2 

B24.7(Ni0.50Co0.50)65.9Si5.4Ta4 826 863 1330 1371 37 0.621 0.602 0.393 2 

 

Tableau [III.2.5] :  Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateur du GFA ∆Tx, Tg/Tm, 

Tg/Tl,  γ, dc des  BMGs à base de Ni [22]. 

 
 

Alloys Tg /K Tx /K Tm /K Tl /K ∆Tx Tg/Tm Tg/Tl γ dc /mm 

Ni62.5Nb32.2Zr 5.3 889 929 1419 1448 40 0.626 0.614 0.398 3 

Ni62.5Nb31.875Zr 5.625 892 928 1416 1443 36 0.630 0.618 0.397 3 

Ni62.5Nb31.56Zr 5.94 892 926 1415 1444 34 0.630 0.618 0.396 3 

Ni62.5Nb31.25Zr 6.25 885 924 1413 1441 39 0.626 0.614 0.397 3 

Ni62.5Nb30.94Zr 6.56 882 922 1411 1436 40 0.625 0.614 0.398 3 

Ni62.5Nb30.625Zr 6.875 881 920 1411 1441 39 0.624 0.611 0.396 3 

Ni62Nb30.31Zr 7.19 888 918 1406 1433 30 0.632 0.62 0.396 3 

Ni62.5Nb31.825Ta5.625 932 951 1471 1501 19 0.634 0.621 0.391 3 

Ni62.5Nb31.25Ta6.25 935 952 1471 1492 17 0.636 0.627 0.392 3 

Ni62.5Nb30.625Ta6.875 939 954 1476 1499 15 0.636 0.626 0.391 3 

Ni62.5Nb37.1875Ag0.625 917 935 1454 1477 18 0.631 0.621 0.391 3 

Ni62.5Nb37.1875Ag0.3125 915 937 1454 1482 22 0.629 0.617 0.391 3 

Ni58.75Nb37.5Cu3.75 897 916 1441 1469 21 0.622 0.609 0.388 3 

Ni62.5Nb31.25Ta1.875Zr 4.375 911 935 1425 1453 24 0.639 0.627 0.396 4 

Ni62.5Nb31.25Ta1.25Zr 5 896 932 1420 1446 35 0.631 0.62 0.398 4 
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Ni62.5Nb31.25Ta0.625Zr 5.625 898 930 1416 1444 32 0.634 0.622 0.397 4 

Ni62.5Nb29.375Zr 1.875Ta6.25 932 953 1450 1479 21 0.643 0.63 0.395 4 

Ni62.5Nb28.75Zr 2.5Ta6.25 922 951 1448 1476 29 0.637 0.625 0.397 4 

Ni62.5Nb28.125Zr 3.125Ta6.25 915 949 1441 1469 34 0.635 0.623 0.398 4 

Ni60Nb31.25Cu2.5Ta6.25 917 941 1464 1493 24 0.626 0.614 0.391 4 

Ni59.375Nb31.25Cu3.125Ta6.25 918 936 1461 1492 18 0.628 0.615 0.388 4 

Ni58.75Nb31.25Cu3.7Ta6.25 922 934 1460 1490 12 0.632 0.619 0.387 4 

 

III.2.3  Techniques de calculs   

    III.2.3.1  L’analyse en composantes principales  (ACP) et la régression (PLS)  

� La première analyse effectuée était d'examiner les tendances générales entre  

les différents BMGS. L’analyse des résultats entre les différents BMGs est donnée par les 

graphes des observations "Scores". Les "Scores" donnent des informations sur les échantillons  

et traite la façon dont ils se comportent [23]. Le résultat des "Scores plot"  de cette analyse est 

montré sur les figures ci-dessous. 

 

Figure [III.2.1]  : Graphe de « score Plot » pour les verres métalliques massifs de type      
Cu-Zr-Al. 
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Figure [III.2.2]  : Graphe de « score Plot » pour les verres métalliques massifs de type      
Zr-Ni-Al. 

 

 

Figure [III.2.3]  : Graphe de « score Plot » pour les verres métalliques massifs de type      

Co-B-Si- (Ta-Nb). 
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Figure [III.2.4]  : Graphe de « score Plot » pour les verres métalliques massifs de type       

B-Ni-Fe-Si-Ta. 

 

Figure [III.2.5]  : Graphe de « score Plot » pour les verres métalliques massifs à base de Ni. 
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Les différents points de BMGS sont représentés dans l'espace engendré par les deux 

premières composantes principales PC1 et PC2. Aucune autre composante principale PCs 

n'est incluse dans ces discussions parce qu'elles ne fournissent pas des informations 

significatives. 

 

En regardant ces figures, on constate qu'il n'y a pas de corrélations importantes ou 

regroupement en clusters entre ces différents BMGS même dans un alliage du même système 

donné, pour ne pas dire dans les différents systèmes. Ce comportement est expliqué par le fait 

que les BMGS peuvent être formée sur de grandes zones de compositions, mais seulement 

quelques compositions qui présentent les plus grandes GFA.  

 

Les tendances du GFA entres toutes les compositions BMGs ne sont pas évidentes, et 

l’appui du datamining sur tout les BMG n’a pas de sens. Par conséquent, les techniques  PCA 

et PLS vont être appliquées plu tard  en utilisant les critères de GFA,  Trg = Tg / Tl , Trg = Tg / 

Tm , ∆Tx et γ  afin d'identifier les compositions de verres métalliques massifs qui ont une 

meilleur aptitude à la vitrification GFA et ceci pour chaque système d'alliage. 

 

III.2.3.1.1 BMGs de type Cu - Zr -Al  

   Les corrélations entre les BMGS de type Cu-Zr-Al [17] et leurs paramètres 

correspondants sont clairement indiquées dans la figure [III.2.6] de Biplots superposant les 

échantillons et les propriétés  et qui correspond aux données énumérées dans le tableau 

[III.2.1]. 
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Figure [III.2.6] : Graphes de « Biplots » pour les BMG  à base de Cu. 
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PCs sont fortement corrélées, tandis que les propriétés avec des valeurs inverses de PC sont 

inversement corrélées.  

En analysant ces figures, il apparaît que les matériaux Cu58.1Zr35.9Al 6.0 Cu58.0Zr36.2Al 5.8  

qui ont une meilleur aptitude à la vitrification GFA [24], et qui peuvent former des tiges de 

BMG avec un diamètre de 5 mm, sont fortement corrélés avec Tg/Tl et dc. D’après le tableau, 

on constate que ces deux BMGS ont le plus grand Tg/Tl = 0,65, ce qui est en bon accord avec 

le critère générale de mesure du GFA qui indique qu’un alliage avec grand Tg/Tl possède  une 

grande aptitude à la vitrification GFA [25].  

En outre, Tg/Tm n'est pas aussi bon que Tg/Tl dans la représentation de la GFA. Les 

alliages Cu57.1Zr35.7Al 7.2  Cu60.2Zr33.8Al 6.0 avec un diamètre critique inférieure dc  de 3 mm sont 

corrélées avec Tg / Tm, mais pas avec la taille critique dc. A partir de ces observations, on peut 

conclure que Trg = Tg/Tl a une forte corrélation avec la GFA valorisée par l'épaisseur critique 

que le Tg / Tm. 

III.2.3.1.2 BMGS de type Zr -Ni- Al  

En utilisant les valeurs expérimentales obtenues par FWLi et al [18], les données 

correspondantes sont indiquées dans le tableau [III.2.2]. Les biplots obtenus par  les 

approches PCA et PLS sont présentés dans la figure [III.2.7]. 
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Figure [III.2.7] : Graphes de « Biplots » pour les BMG  à base de Zr. 

 

En analysant ces figures, on remarque que la plus grande valeur de ∆Tx = 68K correspond au 

compositions de BMGS Ni3Zr7A l1.5 = Al13Ni26Zr61, Ni3Zr7Al 2 = Al16.7Ni25Zr58.3, et Ni4Zr9Al 2 = 

Al 13.3Ni26.7Zr60, qui possèdent des diamètres critiques de 8, 5 et 8 mm respectivement et qui 

sont fortement corrélés avec Tg / Tl, γ et ∆Tx, mais pas avec dc. Parmi toutes ces 

compositions, le meilleur verre métallique massif Ni4Zr9Al 2 = Al13.3Ni26.7Zr60.0 est fortement  

corrélé avec Tg/Tl et γ, ce qui indique que parmi tous les indicateurs du GFA le Trg = Tg/Tl 

corrèle le mieux avec la GFA. 

III.2.3.1.3 BMGS de type Co-B -Si- ( Ta, Nb )  

Les données correspondantes sont indiquées dans le tableau [III.2.3] et les Biplots sont 

représentés sur la Figure [III.2.8] . 

 

.-Al10.3Ni20.7Zr69
.-Al10.3Ni27.6Zr62.1

.-Al10Ni30Zr60

.-Al11.1Ni22.2Zr66.7 .-Al12Ni24Zr64

.-Al13.3Ni20Zr66.7

Al13.3Ni26.7Zr60

Al13Ni26Zr61

.-Al14.3Ni21.4Zr64.3

.-Al14.3Ni28.6Zr57.1

.-Al15.4Ni23.1Zr61.5

Al16.7Ni25Zr58.3

Al18.2Ni27.3Zr54.5

.-Al18.7Ni18.7Zr62.6
.-Al18.8Ni25Zr56.2

.-Al20Ni20Zr60
.-Al21.4Ni21.4Zr57.2

.-Al23.1Ni23.1Zr53.8.-Al25Ni25Zr50

.-Al7.1Ni28.6Zr64.3

.-Al7.7Ni23.1Zr69.2

.-Al8.3Ni22.5Zr66.7

.-Al9.1Ni27.3Zr63.6

Tg
Tx

Tl

Tm

Tg/Tm

∆Tx
Tg/Tl

dc

γ

-1

-0,75

-0,5

-0,25

0

0,25

0,5

0,75

1

-1 -0,75 -0,5 -0,25 0 0,25 0,5 0,75 1

t2

t1



Ch III. Résultats et discussions  | 96 

 
 

 
 

Figure [III.2.8] : Graphes de « Biplots » pour les BMG  à base du Co. 
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Le tableau [III.2.3] représente les données des BMGS à base du cobalt Co-B -Si- ( Ta, Nb ) 

[20] . La figure [III.2.8] montre les graphes biplots obtenus par PCA et PLS. D’après la 

figure, on remarque bien que les indicateurs du GFA γ, Tg/Tl, et dc sont fortement corrélés 

avec les BMGS B26.9Co62.2Si6.9Ta4, B26.9Co62.2Si6.9Nb4, B26.2Co61.2Si7.8Ta4.8 et 

B26.1Co61Si6.45Nb6. 45 qui présentent les plus grandes GFA avec 3 mm et 4 mm de diamètre, ce 

qui signifie que ces paramètres peuvent précisément indiquer la GFA des BMG. Les BMGS 

B24.7Co65.9Si5.4Nb4, B24Co64.8Si7.2Nb4 et B27.2Co63.6Si5.2Nb4, qui présentent  de faibles GFA 

avec des diamètres critiques de 3, 2, 2 mm respectivement sont fortement corrélés avec ∆Tx, 

indiquant que les GFA de ces alliages ne peuvent pas être évaluées directement en termes de 

∆Tx. Encore une fois le Tg/Tl ainsi que γ, mais pas ∆Tx, reflètent précisément les GFA du 

présent BMGS de type Co-B -Si- ( Ta, Nb ) . 

III.2.3.1.4 BMGS de type B -Ni- Fe-Si- Ta  

Les données correspondantes sont indiquées dans le tableau [III.2.4][19-21]. Les Biplots 

obtenus par les deux modèles PCA et PLS sont présentés dans la figure [III.2.9]. 
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Figure [III.2.9] : Graphes de « Biplots » pour les BMG  de type B -Ni- Fe-Si- Ta. 
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70.5Si7.8Ta4 , et B17.7 ( Ni0.65Fe0.45 ) 70,5 Si7.8Ta4 , présentant les plus grandes aptitude à la 

vitrification GFA avec un diamètre critique de 3 mm , sont tous en corrélation avec les quartes 

indicateur du GFA ∆Tx , Tg / Tl , γ et dc . 

III.2.3.1.5 BMGS à base de Ni  

Les données correspondantes sont indiquées dans le tableau [III.2.5][22] et les graphes 

Biplots sont représentés sur la figure [III.2.10]. 
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Figure [III.2.10] : Graphes de « Biplots » pour les BMG  à base de Ni. 
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En analysant les graphes suivants on remarque que le  

Tg/Tl est fortement corrélée avec l'épaisseur critique dc, mais le γ et ∆Tx sont  inversement 

corrélée à dc ,ce qui indique bien que le Trg mais pas γ et ∆Tx peut précisément corréler avec 

les BMGS présentant les plus grandes aptitude à la vitrification GFA tels que 

Ni62.5Nb29.375Zr1.875Ta6.25, Ni62.5Nb28.125Zr3.125Ta6.25 ,Ni62.5Nb28.75Zr2.5Ta6.25 , et 

Ni62.5Nb31.25Ta1.875Zr4.375 avec un diamètre critique de 4mm . 

III.2.3.2 Corrélations entre les paramètres du GFA  

Pour déterminer précisément les tendances et les corrélations entre tous les paramètres, 

les graphes des variables « Loading plot » du modèle PCA sont représentés sur la figure 

[II.2.11]. 

 

Les "Loadings" donnent des informations sur les relations qui existent entre les 

propriétés. La figure [III.2.11] montre les graphes des variables « Loadings » correspondant 

aux échantillons représentés sur les figures 1-5. Les axes des deux graphes de Loadings et 

scores sont identiques ainsi l'information dans les deux graphiques peut être comparée 

directement. 

 

Les propriétés avec les valeurs similaires de PCs sont fortement corrélées, tandis que 

les propriétés avec des valeurs inverses de PCs sont inversement corrélées.  

 

Plusieurs corrélations entre les propriétés ne sont pas aussi évidentes. Cependant une 

corrélation qui est bien apparente est que, tous les indicateurs de GFA Tg/Tl, γ , et ∆Tx 

présentent des corrélations soit directement ou inversement proportionnelles avec le diamètre 

critique dc , indiquant que tous ces paramètres peuvent , à un  certain moment , refléter la 

GFA des BMGs et ceci dépend de type de verres métalliques choisit . Il semble également 

dans la figure [III.2.11] que la température de transition vitreuse réduite Trg= Tg/Tl et la 

température de fusion Tm sont inversement corrélées, ce qui signifie que les alliages multi-

composants ayant d'excellentes GFA possèdent une faible température de fusion ce qui est 

bien en accord avec les observations expérimentales [26]. 

 

 



Ch III. Résultats et discussions  | 101 

 
 

 
 

 

 
 

Figure [III.2.11] : Graphes de « Loading plots » pour les différents BMG  à base de Cu, Zr, 

Co, BNiFeSiTa et à base du Ni respectivement . 
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III.2.3.3 Corrélations entre les compositions et le s indicateurs du GFA dans        

            d’autres BMG S 

Un bon critère du GFA doit refléter la GFA de tout des verres métalliques massifs, 

qu’elle soit élevée ou faible. Après une récolte de données basée sur les paramètres 

mentionnés ci-dessus, une fiable base de données composée de nombreux verres métalliques 

massifs à base de RE , Cu, Ti , Fe, Zr et Ni été établie à partir de la littérature [ 27-32]. Les 

données sont mentionnées dans le tableau [III.2.6] jusqu’au tableau [III.2.11]  situés dans 

l’annexe [29-30]. 

 

D’autre BMS à base de Mg, Pd, Ca, Hf et La ont été étudiés pour valider nos résultats 

et les données correspondantes sont mentionnées dans les tableaux [III.2.12] jusqu’au tableau 

[III.2.17] situés dans  l’annexe. 

 

           La meilleur façon de décider de la fiabilité des critères de GFA est principalement 

basée sur la corrélation de ces critères au BMGS qui présentent les plus grandes valeurs du 

GFA mesuré par le plus grand diamètre critique dc. Meilleure est la corrélation avec dc, le 

meilleur est le critère du GFA. 

Les graphes de Biplots correspondants sont indiqués dans les Figures ci-dessous, pour les 

BMGS énumérés dans les Tableaux de l’annexe.  
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Figure [III.2.12] : Graphe de « Biplot » pour les BMG  à base de RE. 

 

 
 
 

Figure [III.2.13] : Graphe de « Biplot » pour les BMG  à base de Cu. 
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Figure [III.2.14] : Graphe de « Biplot » pour les BMG  à base de Ti. 

 

 
 
 

Figure [III.2.15] : Graphe de « Biplot » pour les BMG  à base de Fe. 
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Figure [III.2.16] : Graphe de « Biplot » pour les BMG  à base de Zr. 

 
 
 
 

 
 

Figure [III.2.16] : Graphe de « Biplot » pour les BMG  à base de Ni. 

1

2

34
5

6

7

8

9 a
b

c

d
e

f

g

h

i

j

k l

m
n

o

p

q
rs
tu

v

w

x
y

z

A

B
C

D

E

F
G

H

I

J

K
L

M

N
O

Tg
Tx

Tldc

Tg/Tl

∆Tx

γ

-3

-2

-1

0

1

2

3

4

-5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5

P
C

2 
(2

8,
67

 %
)

PC1 (43,01 %)

Biplot (PC1 and PC2 : 71,68 %)

1

2

3
4

5

6

7

8

9

a
b

c
d

e
f

g

h
i

j

k

l

m

n

o

Tg
Tx

Tl

dc Tg/Tl

∆Tx γ

-3

-2

-1

0

1

2

3

-5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4

P
C

2 
(3

3,
58

 %
)

PC1 (45,73 %)

Biplot (PC1 and PC2 : 79,31 %)



Ch III. Résultats et discussions  | 106 

 

 
D’après les figures, on remarque que les BMGS avec de grandes GFA et des diamètres 

critiques élevées dc sont fortement corrélés avec Trg = Tg/Tl et γ mais pas avec ∆Tx. De plus, 

la corrélation entre Trg = Tg/Tl et dc est plus forte que celle entre γ et dc , ce qui indique que Trg 

= Tg/Tl est le meilleur indicateur de mesure du GFA que le ∆Tx et γ et ceci pour la plupart des 

alliages verres métalliques. Par exemple, dans les BMGS à base de RE, Zr, Ti et Fe , le Trg = 

Tg / Tl est fortement corrélée à la taille critique dc. Contrairement, dans les systèmes à base de 

Cu et Ni, ∆Tx ne peut pas être utilisé tout seul pour prédire la GFA ainsi qu’une augmentation 

du GFA n'est pas toujours accompagnée par une meilleure stabilité. De ce fait, c'est 

inapproprié d'utiliser ∆Tx seul en tant qu’indicateur pour les BMGS ce qui est en bon accord 

avec  les observations théoriques de Weinberg [33]. 

 

En outre, le paramètre γ est significatif pour différents verres métalliques massifs et 

présente de bonnes corrélations avec le dc et Trg = Tg/Tl. Comme on peut constater sur les 

Figures ci-dessus, l'indicateur γ présente une forte corrélation avec Trg = Tg / Tl dans les 

BMGS à base de Zr et Ti et  une meilleure corrélation avec ∆Tx dans les BMGS à base de Ni et  

RE. Cela signifie que ce paramètre est susceptible de représenter la GFA de la plupart des 

alliages, mais n'est pas un meilleur indicateur pour l'ensemble de tous les verres métalliques. 

Expérimentalement, le paramètre γ a moins de précision dans l'évaluation de la GFA d'un 

alliage amorphe [33]. 

III.2.3.4 Corrélation générale entre les paramètres  thermiques et la GFA  

En revanche, Comme mentionné ci-dessus, un seul indicateur ne peut pas être utilisé 

pour prédire la GFA de tous les systèmes de verres métalliques. La logique de Datamining 

présentée ici peut être appliquée à n'importe quel système avec un nombre quelconque 

d'échantillons et de propriétés. La combinaison de l'informatique avec les données mesurées 

permet une plus grande compréhension des relations composition- structure-propriété. 

L'utilisation de PCA et PLS ici démontre comment l'informatique peut être employée pour 

examiner l'information afin de déterminer ce qui est nécessaire et utile, et employer alors cette 

connaissance dans le domaine expérimental, théorique et  pour la conception de nouveaux 

matériaux. 

Comme nous l'avons déjà indiqué précédemment, les BMGS qui possèdent un grand 

diamètre critique sont fortement corrélés avec Tg/Tl. Ce critère peut alors être employé pour 
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prédire de quelque sorte les meilleures compositions de BMGs. Le Tableau [III.2.18] extrait 

les meilleures compositions de BMGs et leurs indicateurs du GFA à partir des tableaux 

précédents, et le graphe de Biplot correspondant est clairement montré dans la figure 

[III.2.17]. 

Tableau [III.2.18]: Les BMGs avec grande GFAs et leurs paramètres Tg/Tl, ∆Tx et dc tirés 

à partir des Tableaux 1-5. 

Alloys Tg/Tl ∆Tx /K dc /mm 
Al 13.3Ni26.7Zr 60 0.586 68 8 

Al 18.2Ni27.3Zr 54.5 0.616 52 5 

Al 13Ni26Zr 61 0,556 68 8 

Al 21.4Ni21.4Zr 57.2 0,557 39 8 

Al 23.1Ni23.1Zr 53.5 0,578 41 8 

Al 18.8Ni25Zr 56.2 0,553 62 8 

Cu58.1Zr 35.9Al 6 0,65 39 5 

Cu58.0Zr 36.2Al 5.8 0,64 43 5 

Cu60.2Zr 33.8Al 6.0 0,62 32 3 

Cu57.1Zr 35.7Al 7.2 0,65 27 3 

B26.2Co61.2Si7.8Ta4.8 0.657 22 4 

B26.1Co61Si6.45Nb6.45 0.639 36 3 

B26.1Co60.9Si6.5Ta6.5 0.654 31 3 

B23.1Co61.5Si7.7Ta7.7 0.614 52 3 

B23.4Co62.5Si7.05Ta7.05 0.614 32 3 

B23.8Co63.5Si6.35Ta6.35 0.607 36 3 

B27.2Co63.6Si5.2Ta4 0.616 44 2 

B24.7Co65.9Si5.4Ta4 0.609 43 3 

B26.9Co62.2Si6.9Ta4 0.628 37 4 

B24Co64.8Si7.2Ta4 0.615 40 2 

B17.7(Ni0.60Fe0.40)70.5Si7.8Ta4 0.618 42 3 

B17.7(Ni0.65Fe0.35)70.5Si7.8Ta4 0.62 39 3 

B17.7(Ni0.55Fe0.45)70.5Si7.8Ta4 0.615 38 4 

Ni62.5Nb29.375Zr 1.875Ta6.25 0.63 21 4 

Ni62.5Nb28.125Zr 3.125Ta6.25 0.623 34 4 

Ni62.5Nb28.75Zr 2.5Ta6.25 0.625 29 4 

Ni62.5Nb31.25Ta1.875Zr 4.375 0.627 24 4 

Ni62.5Nb31.25Ta0.625Zr 5.625 0.622 32 4 

Ni62.5Nb31.825Ta5.625 0.621 19 3 
 
Le plus grand de nos objectifs ici est de relier les tendances dans les verres métalliques 

massifs avec les indicateurs du GFA dans tous les systèmes. La relation entre tous les 

paramètres et les matériaux est montrée clairement dans la figure [III.2.17], qui semble former 

environ trois cluster.  
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Figure [III.2.17]:  Graphe de Biplot pour les BMGs avec grande GFA. 

 
Les BMGS du premier cluster sont corrélées avec le Trg = Tg /Tl. les BMGS du cluster 2 et 3 

sont en corrélation avec le diamètre critique dc et ∆Tx, respectivement. Cela signifie que, 

chaque groupe correspond à un indicateur. Nous pouvons noter donc, qu’en raison de la 

complexité des facteurs dominants qui gèrent la formation des multi-composants de verres 

métalliques massifs, il n'est pas possible de proposer un critère universel qui peut être utilisé 

pour juger et prédire la GFA de tous les alliages BMG. 

III.2.4 Conclusion  

Afin d’évaluer l’aptitude de vitrification  (GFA) des verres métalliques massifs, une 

analyse critique des indicateurs du GFA existants : Tg / Tl , Tg / Tm , γ , et ∆Tx , a été réalisée à 

l'aide des techniques du Datamining PCA et PLS. Le principal objectif était de juger leurs 

fiabilités et applicabilités pour mesurer l’aptitude de vitrification des différents BMGS obtenus 

expérimentalement. Les présents résultats démontrent clairement qu’un indicateur de GFA 

spécifique n'est pas universellement applicable pour  tous les BMGS.  
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Comparativement parlant, cependant, le paramètre Trg = Tg / Tl est le meilleur parmi 

tous les indicateurs du GFA. Ainsi, nous avons démontré dans ce travail que sur la base des 

techniques de datamining et en utilisant les données expérimentales ou théoriques déjà 

existantes sur les verres métalliques massifs, il est possible d'extraire le meilleur indicateur du 

GFA sans faire de calculs ni expérience. 
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Pour Conclure, nous présentons les principales motivations de notre travail. 

Actuellement, avec les progrès rapides dans la technologie et à tous les niveaux, la conception 

et la prédiction de  nouveaux matériaux assistés par ordinateur sont devenus de plus en plus 

nécessaires.  

Notre travail décrit les différents concepts de l’utilisation des approches de 

l’informatique des matériaux pour examiner les critères du GFA existants et tirer le meilleur 

indicateur parmi ces derniers, et étudier les propriétés mécaniques des intermétalliques 

polaires pour prédire des matériaux de grande dureté et rigidité. 

Dans la première partie, nous avons construit une base de données qui tient compte 

des différentes propriétés mécaniques des intermétalliques polaires de type phase de Laves. 

Ces données tirées à partir de calcul du premier principe sont considérées comme données 

d’entrée pour le calcul.  

Nous avons envisagé l’alternative de réduire ce nombre de données et  les analysées en 

utilisant des modèles informatiques et des techniques du Datamining, l’analyse en 

composante principale (ACP), et la régression aux moindres carrés partiels (PLS), ont été 

appliquées afin d’identifier les tendances et propriétés de ces matériaux.  

Le principal objectif était de prédire les meilleurs intermétalliques polaires durs et 

rigides avec une ductilité appréciable. Nous avons démontré clairement qu'à partir d’une 

simple observation visuelle des graphes PCA et PLS, des positions des différents 

intermétalliques, on peut conclure que les composés YCu2 et YZn2 cristallisant dans la 

structure orthorhombique CeCu2 n'ont pas une bonne dureté et rigidité par rapport aux 

structures de phases de Laves (Hexagonal C14,  C36 et cubique C15). Cependant, nos 

résultats confirment que les phases de Laves présentent des propriétés mécaniques très 

intéressantes, en particulier les deux structures C15(YZn2) et C14(YCu2) qui présentent une 

bonne dureté avec une ductilité appréciable, faisant de ces martiaux de bons candidats pour 

une éventuelle application dans le domaine de l’aéronautique. 

Dans la deuxième partie, nous avons tenté d’évaluer l’aptitude de vitrification  (GFA) 

des verres métalliques massifs, pour cela nous nous somme basés sur des données 

expérimentales pour construire une base de données qui contient des propriétés thermiques de 

plusieurs verres métalliques massifs.  

  Une analyse critique des indicateurs du GFA existants : Tg / Tl , Tg / Tm , γ , et ∆Tx , a 

été réalisée à l'aide des techniques du datamining PCA et PLS. Le principal objectif était de 

juger leurs fiabilités et applicabilités pour mesurer l’aptitude de vitrification des différents 

BMGS obtenus expérimentalement. Nos résultats démontrent clairement qu’un seul indicateur 
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du GFA spécifique n'est pas universellement applicable pour tous les BMGS. Cependant, le 

paramètre Trg = Tg / Tl est le meilleur parmi tous les indicateurs du GFA.  

Ainsi, nous avons démontré dans  notre travail que sur la base des techniques de 

datamining et en utilisant les données expérimentales ou théoriques déjà existantes sur les 

verres métalliques massifs, il est possible d'extraire le meilleur indicateur du GFA sans faire 

de calculs ni de l’expérience. 

Le calcul avec ces nouvelles approches produit des résultats comparables aux mesures 

expérimentales et ab-initio, et démontre comment l'informatique peut être employée pour 

utiliser l'information afin de déterminer ce qui est nécessaire et utile.  

Les résultats obtenus sont très encourageants à approfondir l’étude dans ce domaine du 

Datamining. 

Ce travail en perspective devrait servir à l’intégration de l’informatique de matériaux 

dans la conception de nouveaux matériaux et augmenter aussi nos chances de découvrir de 

nouveaux matériaux aux propriétés exotiques. 
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RE- Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

La60Al 10Ni10Cu20 387 447 788 3 0.56 60 0.38 

Ce70Al 10Ni10Cu10 359 377 714 3 0.56 18 0.351 

Pr60Al 10Ni10Cu20 409 452 806 5 0.51 43 0.372 

Nd60Al 10Ni10Cu20 438 478 755 5 0.58 40 0.401 

Sm40Y15Al 25Co20 590 657 950 3 0.66 67 0.427 

Gd36Y20Al 24Co20 606 666 1048 3 0.6 60 0.403 

Tb36Y20Al 24Co20 619 686 1021 5 0.62 67 0.418 

Dy46Y10Al 10Co20 635 685 1025 5 0.63 50 0.413 

Ho35Y21Al 24Co20 644 696 1074 5 63 52 0.405 

Er 36Y20Al 24Co20 661 719 1071 8 0.62 58 0.415 

Sc36Y20Al 24Co20 662 760 1048 3 0.63 98 0.444 

    
   

  

 
 

Cu-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Cu55Zr 42.5Ga2.5 a 709 762 1199 1 0.59 53 0.399 

Cu57.5Zr 37.5Ga5 b 745 785 1241 1 0.60 40 0.395 

Cu52.5Zr 40Ga7.5 c 744 777 1281 1.5 0.61 33 0.396 

Cu55Zr 40Ga5 d 736 779 1193 2 0.61 43 0.403 

Cu52.5Zr 42.5Ga5 e 733 777 1187 2 0.61 44 0.404 

Cu46Zr 54 f 696 746 1201 2 0.57 50 0.393 

Cu46Zr 47Al 7 g 705 781 1163 3 0.60 76 0.418 

Cu46Zr 37Al 7Y10 h 665 743 1118 4 0.59 78 0.416 

Cu46Zr 45Al 7Y2 i 693 770 1143 8 0.60 77 0.419 

Cu46Zr 42Al7Y 5 j 672 772 1113 10 0.60 100 0.432 

Cu60Hf 25Ti 15 k 730 790 1117 4 0.62 60 0.414 

Cu52.5Hf 40Al 7.5 l 779 833 1250 3 0.62 54 0.410 

Cu60Zr 30Ti 10 m 720 757 1160 4 0.62 37 0.402 

Cu47Ti 33Zr 11Si1Ni6Sn2 n 720 765 1140 6 0.63 45 0.411 

Cu50Zr 43Al 7 o 721 792 1176 4 0.61 71 0.417 

Cu47Zr 43Al 7Ag3 p 716 795 1156 5 0.61 79 0.424 

Cu47Zr 43Al 7Be3 q 715 798 1139 6 0.62 83 0.430 

Cu43Zr 43Al 7Ag7 r 710 797 1125 8 0.63 87 0.434 

Cu43Zr 43Al 7Be7 s 710 813 1126 12 0.63 103 0.442 

Cu49Hf 42Al 9 t 778 863 1249 10 0.62 85 0.425 

Cu45Zr 48Al 7 u 708 766 1186 5 0.59 58 0.404 

Cu47Ti 33Zr 11Ni8Si1 v 720 757 1157 4 0.62 37 0.403 

Cu47Ti 33Zr 9Nb2Ni8Si1 w 728 762 1159 5 0.62 34 0.403 

Tableau [III.2.7]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Cu. 

Tableau [III.2.6]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de RE. 
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Cu47Ti 33Zr 7Nb4Ni8Si1 x 713 736 1172 5 0.60 23 0.390 

Cu47Ti33Zr 5Nb6Ni8Si1 y 712 739 1187 2 0.59 27 0.389 

Cu47Ti 33Zr 3Nb8Ni8Si1 z 708 731 1228 1 0.57 23 0.377 

Cu47Ti 33Nb11Ni8Si1 A 710 732 1265 0.5 0.56 22 0.370 

Cu47Zr 11Ni8Ti 34 B 671 717 1160 3 0.57 46 0.391 

Cu60Zr 30Ti 10 C 713 750 1151 4 0.61 37 0.402 

(Cu60Zr 30Ti 10)98Y2 D 707 757 1122 5 0.63 50 0.413 

(Cu60Zr 30Ti 10)90Be10 E 720 762 1130 5 0.63 42 0.411 

(Cu60Zr 30Ti 10)99Sn1 F 730 776 1155 5 0.63 46 0.411 

Cu60Hf 25Ti 15 G 745 805 1182 4 0.63 60 0.417 

(Cu0.6Hf 0.25Ti 0.15)98Nb2 H 746 792 1184 4 0.63 46 0.410 

(Cu0.6Hf 0.25Ti 0.15)96Nb4 I 747 789 1188 4 0.62 42 0.407 

(Cu0.6Hf 0.25Ti 0.15)94Nb6 J 745 785 1190 4 0.62 40 0.405 

(Cu0.6Hf 0.25Ti 0.15)92Nb8 K 745 783 1198 2.5 0.62 38 0.402 

Cu60Zr 33Ti 7 L 740 7768 1191 3 0.62 28 0.397 

Cu54Ag6Zr 33Ti 7 M 709 738 1135 6 0.62 29 0.400 

Cu46.4Ag11.6Zr 35Ti 7 N 689 732 1119 6 0.61 43 0.404 

Cu60Zr 30Ti 10 O 724 746 1175 2 0.61 22 0.392 

Cu55Ni5Zr 30Ti 10 P 717 750 1204 2 0.59 33 0.390 

Cu47Ni13Zr 30Ti 10 Q 727 754 1251 1 0.58 27 0.381 

Cu55Ag5Zr 30Ti 10 R 704 733 1149 3 0.61 29 0.395 

Cu50Ag10Zr 30Ti 10 S 694 726 1130 4 0.61 32 0.398 

Cu45Ag15Zr 30Ti 10 T 687 717 1121 5 0.61 30 0.396 

Cu40Ag20Zr 30Ti 10 U 677 708 1125 3 0.60 31 0.392 

Cu35Ag25Zr 30Ti 10 V 677 706 1138 2 0.59 29 0.388 

Cu45Ni5Ag10Zr 30Ti 10 W 710 738 1160 5 0.61 28 0.394 

Cu60Hf 20Ti 20 X 740 767 1211 4 0.61 27 0.393 

Cu60Hf17.5Ti 22.5 Y 732 755 1229 3 0.59 23 0.385 

Cu45Zr 45Ag10 Z 683 756 1159 6 0.58 73 0.410 

Cu45Zr 45Ag7Al 3 1 688 768 1151 7 0.59 80 0.417 

Cu45Zr 45Ag5Al 5 2 697 783 1147 9 0.60 86 0.424 

Cu45Zr 45Ag3Al 7 3 708 786 1177 8 0.60 78 0.417 

Cu44Zr 44Ag6Al 6 4 698 790 1144 10 0.61 92 0.428 

Cu42Zr 42Ag8Al 8 5 705 780 1213 12 0.58 75 0.406 

Cu40Zr 40Ag10Al 10 6 710 765 1273 3 0.55 55 0.385 

Cu40Zr 44Ag8Al 8 7 693 791 1176 15 0.58 98 0.423 

Cu38Zr 46Ag8Al 8 8 692 795 1145 20 0.60 103 0.432 

Cu36Zr 48Ag8Al 8 9 683 791 1142 25 0.59 108 0.433 

Cu34Zr 50Ag8Al 8 a1 680 780 1148 15 0.59 100 0.426 

Cu50Zr 50 b1 686 744 1237 2 0.55 58 0.386 

Cu48Zr 48Ag4 c1 681 743 1199 3 0.56 62 0.395 

Cu46Zr 46Ag8 d1 677 745 1167 4 0.58 68 0.40 

Cu44Zr 44Ag12 e1 684 764 1156 4 0.59 80 0.415 
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Cu42Zr 42Ag16 f1 685 757 1232 2 0.55 72 0.394 

Cu45Zr 35Ag10Hf 10 g1 690 769 1171 4 0.58 79 0.413 

Cu45Zr 25Ag10Hf 20 h1 698 783 1218 3 0.57 85 0.408 

Cu45Zr 15Ag10Hf 30 i1 712 799 1275 2 0.55 87 0.402 

Cu50Zr 50 j1 670 717 1208 2 0.55 47 0.381 

Cu43Zr 43Ag7Ti 7 k1 670 714 1118 5 0.59 44 0.399 

Cu43Zr 43Ag7In 7 l1 704 748 1135 5 0.62 44 0.406 

Cu43Zr 40Ag7Ti 10 m1 656 707 1095 7 0.59 51 0.403 

Cu64Zr 36 n1 787 833 1230 2 0.63 46 0.413 

Cu57Zr 36Ag7 o1 712 755 1156 4 0.61 43 0.404 

Cu54Zr 36Ag10 p1 719 759 1146 6 0.62 40 0.40 

Cu49Zr36Ag10Ti5 q1 691 737 1130 8 0.61 46 0.404 

Cu50Zr 42.5Ti 7.5 r1 677 717 1152 5 0.58 40 0.39 

(Cu0.5Zr 0.425Ti 0.075)99Sn1 s1 683 730 1140 6 0.59 47 0.400 

(Cu0.5Zr 0.425Ti 0.075)99Si1 t1 683 731 1141 6 0.59 48 0.400 

(Cu0.5Zr 0.425Ti 0.075)98.8Sn0.6Si0.6 u1 682 734 1141 7 0.59 52 0.402 

 
        

 
 
 
 
 

        

Ti-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Ti 50Ni30Cu32Sn3 a 686 759 1283 1 0.534 73 0.385 

Ti 50Ni15Cu25Sn3Be7 b 688 733 1207 2 0.570 45 0.386 

Ti 45Ni15Cu25Sn3Be7Zr 5 c 680 741 1142 5 0.595 61 0.406 

Ti 40Zr 25Ni8Cu9Be18 d 621 668 1009 8 0.615 47 0.409 

Ti 50Cu42.5Ni7.5 e 670 708 1226 0.2 0.546 38 0.373 

Ti 47.5Zr 2.5Cu42.5Ni7.5 f 673 720 1225 1.5 0.549 47 0.379 

Ti 42.5Zr 2.5Hf 5Cu42.5Ni7.5 g 677 726 1203 2.5 0.562 49 0.386 

Ti 41.5Zr 2.5Hf 5Cu42.5Ni7.5Si1 h 680 730 1199 5 0.567 50 0.3885 

Ti 55Zr 10Cu9Ni8Be18 i 629 667 1013 6 0.620 38 0.406 

Ti 50Zr 15Cu9Ni8Be18 j 622 662 1009 6 0.616 40 0.405 

Ti 50Ni24Cu20B1Si2Sn3 k 726 800 1310 1 0.554 74 0.392 

Ti 34Zr 11Cu47Ni8 l 698.4 727.2 1169 4.5 0.597 28.8 0.389 

Ti 41.5Zr 2.5Hf 5Cu42.5Ni7.5Si1 m 684.6 719.9 1206 2 0.567 35.3 0.380 

Ti 41.5Zr 2.5Hf 5Cu37.5Ni7.5Si1Sn5 n 693.3 757.5 1176 6 0.589 64.2 0.405 

Ti 40Zr 10Cu40Pd10 o 660 709 1184 4 0.557 49 0.384 

Ti 40Zr 10Cu34Pd16 p 672 723 1231 4 0.545 51 0.379 

Ti 40Zr 10Cu32Pd18 q 683 740 1272 3 0.536 57 0.378 

Ti 40Zr 10Cu30Pd20 r 687 747 1279 3 0.537 60 0.379 

Ti 53Cu15Ni18.5Al 7Si3Sc3B0.5 s 709 767 1240 2 0.571 58 0.393 

Ti 53Cu15Ni18.5Al 7Si3Hf 3B0.5 t 695 749 1230 2 0.565 54 0.389 

Ti 40Zr 10Cu38Pd12 u 666 715 1189 6 0.560 49 0.385 

Ti 40Zr 10Cu36Pd14 v 669 718 1191 6 0.561 49 0.386 

Tableau [III.2.8]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Ti. 
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Fe-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

(Fe0.75B0.2Si0.05)96Nb4 1 835 880 1475 15 0.57 45 0.381 

[(Fe0.9Co0.1)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 2 832 877 1460 2 0.57 45 0.383 

[(Fe0.8Co0.2)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 3 830 880 1431 2.5 0.58 50 0.389 

[(Fe0.7Co0.3)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 4 828 878 1413 3.5 0.59 50 0.392 

[(Fe0.6Co0.4)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 5 825 875 1407 4 0.59 50 0.392 

[(Fe0.5Co0.5)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 6 820 870 1397 0.5 0.59 50 0.392 

Fe48Cr 15Mo14C15B6Y2 7 839 886 1464 7 0.57 47 0.385 

Fe45Co3Cr 15Mo14C15B6Y2 8 834 880 1446 8 0.58 46 0.386 

Fe43Co5Cr 15Mo14C15B6Y2 9 835 872 1442 9 0.58 37 0.383 

Fe39Co9Cr 15Mo14C15B6Y2 a 838 888 1466 10 0.57 50 0.385 

Fe41Co7Cr 15Mo14C15B6Y2 b 838 875 1436 16 0.58 37 0.385 

Fe61B15Mo7Zr 8Co7Y2 c 904.6 916.4 1490 5 0.61 11.8 0.383 

Fe61B15Mo7Zr 8Co6Y2Al 1 d 899.5 955.6 1495 5 0.60 56.1 0.399 

Fe61B15Mo7Zr 8Co5Y2Cr 2 e 901.1 958.9 1490 5 0.60 57.8 0.401 

Fe56Mn 5Cr 7Mo12Er 2C12B6 f 793 832 1401 8 0.57 39 0.379 

Fe63C15Mo14Er 2B6 g 771 830 1389 3 0.56 59 0.384 

Fe58Cr 5Mo14Er 2C15B6 h 793 829 1416 6 0.56 36 0.375 

Fe48Cr 15Mo14Er 2C15B6 i 844 880 1446 8 0.58 36 0.385 

Fe68.3C6.9Si2.5B6.7P8.8Cr 2.2Mo2.5Al 2.1 j 795 835 1316 4 0.60 40 0.396 

Fe72Nb4B20Si4 k 842 880 1420 2 0.59 38 0.389 

(Fe72Nb4B20Si4)99Y1 l 855 881 1419 2 0.60 26 0.387 

(Fe72Nb4B20Si4)98Y2 m 855 903 1416 2 0.60 48 0.398 

(Fe72Nb4B20Si4)97Y3 n 859 915 1416 4 0.61 56 0.402 

(Fe72Nb4B20Si4)96Y4 o 905 933 1424 3 0.64 28 0.401 

Fe74Nb6Y3B17 p 831 879 1391 2 0.60 48 0.396 

[(Fe0.6Co0.4)0.75B0.2Si0.05]0.96Nb0.04}100 q 826 870 1452 4 0.57 44 0.382 

{[(Fe0.6Co0.4)0.75B0.2Si0.05]0.96Nb0.04}99Cr 1 r 827 871 1462 4 0.57 44 0.381 

{[(Fe0.6Co0.4)0.75B0.2Si0.05]0.96Nb0.04}98Cr 2 s 830 873 1469 4 0.57 43 0.380 

{[(Fe0.6Co0.4)0.75B0.2Si0.05]0.96Nb0.04}97Cr 3 t 831 874 1474 3.5 0.56 43 0.379 

[(Fe0.6Co0.4)0.75B0.2Si0.05]0.96Nb0.04}96Cr 4 u 833 874 1481 3 0.56 41 0.378 

Fe76Si9B10P5 v 780 832 1258 2.5 0.62 52 0.408 

Fe27Co40Zr 3Ti 3Mo1.5Si1.5B24 w 811 856 1379 1.5 0.59 45 0.391 

(Fe81.5Si3.8C14Tm0.7)92.37P7.63 x 687 752 1284 1 0.54 65 0.382 

(Fe81.5Si3.8C14Tm0.7)90.9P9.1 y 717 767 1318 1 0.54 50 0.377 

Fe65.5Cr 4Mo4Ga4P12C5B5.5 z 745 806 1322 3 0.56 61 0.390 

Fe76Mo4(P0.45.C0.2.B0.2.Si0.15)20 A 744 788 1245 4 0.60 44 0.396 

Fe66Co10Mo4(P0.45.C0.2.B0.2.Si0.15)20 B 744 788 1221 6 0.61 44 0.401 

Fe56Co20Mo4(P0.45.C0.2.B0.2.Si0.15)20 C 736 778 1220 5 0.60 42 0.398 

Tableau [III.2.9]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Fe. 
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Fe46Co30Mo4(P0.45.C0.2.B0.2.Si0.15)20 D 734 775 1233 3 0.60 41 0.394 

Fe72Y6B22 E 898 944 1419 2 0.63 46 0.407 

Fe71Ni1Y6B22 F 883 926 1507 2 0.59 43 0.388 

Fe70Ni2Y6B22 G 880 925 1509 2 0.58 45 0.387 

Fe69Ni3Y6B22 H 874 910 1503 1.5 0.58 36 0.383 

Fe68Ni4Y6B22 I 872 907 1470 1.5 0.59 35 0.387 

Fe67Ni5Y6B22 J 866 891 1469 1 0.59 25 0.382 

Fe70Co2Y6B22 K 898 944 1420 2 0.63 46 0.407 

Fe68Co4Y6B22 L 896 941 1414 2 0.63 45 0.407 

Fe66Co6Y6B22 M 887 925 1509 2 0.59 38 0.386 

Fe64Co8Y6B22 N 884 927 1505 2.5 0.59 43 0.388 

Fe62Co10Y6B22 O 885 932 1503 2.5 0.59 47 0.390 

Fe60Co12Y6B22 P 881 924 1498 2.5 0.59 43 0.388 

Fe58Co14Y6B22 Q 880 925 1485 2.5 0.59 45 0.391 

Fe56Co16Y6B22 R 882 927 1494 2.5 0.59 45 0.390 

Fe71Mo1Y6B22 S 902 960 1517 2.5 0.59 58 0.397 

Fe70Mo2Y6B22 T 907 969 1508 3.5 0.60 62 0.401 

Fe69Mo3Y6B22 U 908 958 1488 6 0.61 50 0.400 

Fe68Mo4Y6B22 V 915 944 1488 6.5 0.61 29 0.393 

Fe67Mo5Y6B22 W 920 941 1483 3.5 0.62 21 0.392 

Fe76Mo2Ga2P10C4B4Si2 X 736 788 1247 2 0.59 52 0.397 

Fe74Mo4Ga2P10C4B4Si2 Y 740 790 1276 1.5 0.58 50 0.392 

Fe75Mo2Ga3P10C4B4Si2 Z 738 798 1230 2.5 0.60 60 0.405 

Fe73Mo4Ga3P10C4B4Si2 A1 744 801 1283 2 0.58 57 0.395 

Fe79P10C4B4Si3 B1 740 771 1263 1 0.59 34 0.386 

Fe78Mo1P10C4B4Si3 C1 742 780 1268 1.5 0.59 38 0.388 

Fe77Mo2P10C4B4Si3 D1 742 783 1264 2.5 0.59 41 0.390 

Fe76Mo3P10C4B4Si3 E1 750 793 1250 3.5 0.60 43 0.397 

Fe75Mo4P10C4B4Si3 F1 752 799 1227 4 0.61 47 0.404 

Fe74Mo5P10C4B4Si3 G1 758 799 1263 3 0.60 41 0.395 

(Fe0.75B0.15Si0.10)99Zr 1 H1 867 919 1469 0.75 0.59 52 0.393 

(Fe0.75B0.15Si0.10)99Nb1 I1 815 858 1455 0.5 0.56 43 0.378 

(Fe0.75B0.15Si0.10)98Nb2 J1 812 870 1425 1 0.57 58 0.389 

(Fe0.75B0.15Si0.10)96Nb4 K1 835 885 1369 1.5 0.61 50 0.402 

 
 
 
 
 

Zr-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Zr 65Al 7.5Cu17.5Ni10 1 656.5 735.6 1167 16 0.56 79.1 0.403 

Zr 57Ti 5Al 10Cu20Ni8 2 676.7 720 1145 10 0.59 43.3 0.395 

Zr 65.5Al 5.6Ni6.5Cu22.4 3 630 733 1211 3 0.52 103 0.398 

Zr 41.2Ti 13.8Cu12.5Ni10Be22.5 4 623 672 996 50 0.63 49 0.415 

Zr 54Cu46 5 696 746 1201 2 0.58 50 0.393 

Tableau [III.2.10]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Zr. 
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Zr 47Cu46Al 7 6 705 781 1163 3 0.61 76 0.418 

Zr 41Ti 14Cu12.5Ni8Be22.5C2 7 628 683 997 5 0.63 55 0.420 

Zr 41Ti 14Cu12.5Ni2Be22.5C8 8 629 727 992 3 0.63 98 0.448 

Zr 26Ti 10Cu8Ni8Be20Y4Mg24 9 650 700 951 5 0.68 50 0.437 

Zr 40Ti 15Cu11Ni11Be21.5Y1Mg0.5 a 630 674 975 5 0.65 44 0.420 

Zr 48Nb8Cu14Ni12Be18 b 656 724 1072 8 0.61 68 0.419 

Zr 48Nb8Cu12Fe8Be24 c 658 751 1071 8 0.61 93 0.434 

Zr 36Nb12Cu10Ni8Be20Y2Mg12 d 653 733 1029 5 0.63 80 0.436 

Zr 36Nb12Cu10Ni6Fe2Be20Y2Mg12 e 670 712 1029 5 0.65 42 0.419 

Zr 54Al 15Ni10Cu19Y2 f 714 787 1112 5 0.64 73 0.431 

Zr 53Al 14Ni10Cu19Y4 g 668 766 1069 5 0.62 98 0.441 

Zr 51Cu20.7Ni12Al 16.3 h 722 800 1132 3 0.64 78 0.432 

Zr 55Al 20Co25 i 761 840 1245 2.5 0.61 79 0.419 

Zr 48Cu45Al 7 j 698 758 1208 5 0.58 60 0.398 

Zr 48Cu43Al 7Ag2 k 700 761 1152 12 0.61 61 0.411 

Zr 48Cu42Al 7Ag3 l 700 763 1135 10 0.62 63 0.416 

Zr 48Cu40Al 7Ag5 m 699 769 1121 10 0.62 70 0.423 

Zr 48Cu37Al 7Ag8 n 698 765 1125 10 0.62 67 0.420 

Zr 48Cu36Ag8Al 8 o 690 791 1143 25 0.60 101 0.432 

Zr 48Cu34Pd2Ag8Al 8 p 699 794 1140 30 0.61 95 0.432 

Zr 50Cu48Ag2 q 668 719 1192 2 0.56 51 0.387 

Zr 50Cu45Ag5 r 669 728 1188 4 0.56 59 0.392 

Zr 50Cu43Ag7 s 669 727 1171 4 0.57 58 0.395 

Zr 50Cu40Ag10 t 667 733 1177 5 0.57 66 0.398 

Zr 50Cu38Ag12 u 663 734 1187 4 0.56 71 0.397 

 
 
 

 

Ni-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Ni60Nb30Ta10 1 934 961 1559 2 0.60 27 0.385 

Ni61Zr 28Nb7Al 4 2 848 898 1348 1 0.63 50 0.409 

Ni61Zr 22Nb7Al 4Ta6 3 867 927 1379 2 0.63 60 0.413 

Ni59Zr 20Ti 16Si5 4 830 876 1304 2 0.64 46 0.411 

Ni59Zr 20Ti 16Sn5 5 819 854 1288 1 0.64 35 0.405 

Ni59Zr 20Ti 16Si2Sn3 6 821 877 1272 3 0.65 56 0.419 

Ni42Ti 20Zr 25Al 8Cu5 7 748 803 1366 0.5 0.55 55 0.380 

Ni42Ti 20Zr 22.5Al 8Cu5Si2.5 8 767 833 1367 2 0.56 66 0.390 

Ni42Ti 20Zr 21.5Al 8Cu5Si3.5 9 774 846 1366 2.5 0.57 72 0.395 

Ni42Ti 20Zr 20.5Al 8Cu5Si4.5 a 763 856 1364 2 0.56 93 0.402 

Ni42Ti 19Zr 22.5Al 8Cu5Si3.5 b 780 846 1363 3 0.57 66 0.395 

Ni60Nb40 c 891 924 1478 1 0.60 33 0.390 

Ni60Nb35Zr 5 d 887 911 1458 1.5 0.61 24 0.388 

Tableau [III.2.11]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Ni. 



Annexe  | 120 

Ni60Nb30Zr 10 e 875 902 1413 2 0.62 27 0.394 

Ni60Nb25Zr 15 f 860 891 1390 1.5 0.62 31 0.396 

Ni60Nb20Zr 2 g 853 891 1391 0.5 0.61 38 0.397 

Ni60Zr 20Ti 2.5Nb12.5Al 5 h 836 897 1378 2 0.61 61 0.405 

Ni60Zr 20Ti 5Nb10Al 5 i 826 896 1379 2 0.60 70 0.406 

Ni60Zr 20Ti 7.5Nb7.5Al 5 j 824 885 1385 2 0.60 61 0.401 

(Ni0.75B0.2Si0.05)96Nb4 k 770 795 1446 0.5 0.53 25 0.359 

Ni0.9Fe0.1)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 l 762 795 1408 1 0.54 33 0.366 

[(Ni 0.8Fe0.2)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 m 755 795 1381 2 0.55 40 0.372 

[(Ni 0.7Fe0.3)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 n 750 795 1356 2.5 0.55 45 0.377 

[(Ni 0.6Fe0.4)0.75B0.2Si0.05]96Nb4 o 745 795 1348 3 0.55 50 0.380 

 

 

 

Mg-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Mg80Ni10Nd10 454 471 878 0,6 0,517 17 0,354 

Mg65Cu25Er 10 422 480 766 3 0,551 58 0,404 

Mg65Ni20Nd15 459 501 805 3,5 0,570 42 0,396 

Mg65Cu15Ag10Er 10 427 465 733 6 0,583 38 0,401 

Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10 426 464 717 9 0,594 38 0,406 

Mg65Cu25Y10 413 473 760 4 0,543 60 0,403 

Mg65Cu25Gd10 423 484 740 8 0,572 61 0,416 

Mg65Cu25Dy10 422 492 750 3 0,563 70 0,420 

Mg65Cu25Pr10 413 446 784 1 0,527 33 0,373 

Mg65Cu25Nd10 423 456 744 1 0,569 33 0,391 

Mg65Cu25Ho10 417 473 751 1 0,555 56 0,405 

Mg65Cu15Ag5Pd5Gd10 430 472 748 10 0,575 42 0,401 

Mg65Cu25Gd5Y5 413 486 755 5 0,547 73 0,416 

Mg65Cu20Ni5Gd10 420 481 786 5 0,534 61 0,399 

Mg65Cu15Ag10Y4Gd6 424 467 682 8 0,622 43 0,422 

Mg65Cu15Ag10Gd10 416 459 686 7,5 0,606 43 0,417 

Mg65Cu7.5Ni7.5Ag5Zn5Gd10 440 477 726 11 0,606 37 0,409 

Mg65Cu7.5Ni7.5Ag5Zn5Gd7.5Y2.5 438 474 719 13 0,609 36 0,410 

Mg58.5Cu30.5Y11 422 496 762 9 0,554 74 0,418 

Mg57Cu31.5Y9.2Nd2.3 428 502 777 10 0,551 74 0,417 

Mg65Cu25Gd10 413 473 739 7 0,559 60 0,411 

 

 

 

 

Tableau [III.2.12]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Mg. 
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Pd-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Pd79.5Cu4Si16.5 635 675 1086 0,75 0,585 40 0,392 

Pd77.5Cu6Si16.5 637 678 1058 1,5 0,602 41 0,400 

Pd81.5Cu2Si6.5 633 670 1097 2 0,577 37 0,387 

Pd77Cu6Si17 642 686 1128 2 0,569 44 0,388 

Pd73.5Cu10Si16.5 645 685 1136 2 0,568 40 0,385 

Pd71.5Cu12Si16.5 652 680 1154 2 0,565 28 0,377 

Pd40Ni40P20 590 671 991 25 0,595 81 0,424 

Pd40Cu30Ni10P20 576,9 655,8 836 72 0,690 78,9 0,464 

Pd77Cu6Si17 642,4 686,4 1128 2 0,570 44 0,388 

Pd79Cu6Si10P5 609 682 995 5 0,612 73 0,425 

Pd79Cu5Ag1Si10P5 614 684 1001 4 0,613 70 0,424 

Pd79Cu4Ag2Si10P5 613 684 1005 5 0,610 71 0,423 

Pd79Cu3Ag3Si10P5 610 683 1005 5 0,607 73 0,423 

Pd79Cu2Ag4Si10P5 611 676 1006 7 0,607 65 0,418 

 

 

 

Ca-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

Ca66.4Al 33.6 528 540 873 1 0,605 12 0,385 

Ca60Al 30Ag10 483 531 868 2 0,556 48 0,393 

Ca63Al 32Cu5 512 523 831 2 0,616 11 0,389 

Ca55Mg25Zn20 375 418 751 1 0,499 43 0,371 

Ca55Mg20Zn25 383 428 702 2 0,546 45 0,394 

Ca55Mg18Zn27 389 419 671 0,5 0,580 30 0,395 

Ca55Mg15Zn30 387 419 696 0,5 0,556 32 0,387 

Ca60Mg25Zn15 377 409 744 1 0,507 32 0,365 

Ca60Mg20Zn20 378 415 660 4 0,573 37 0,400 

Ca60Mg17.5Zn22.5 383 421 650 10 0,582 38 0,408 

Ca60Mg15Zn25 379 427 650 6 0,583 48 0,415 

Ca60Mg10Zn30 380 400 666 0,5 0,571 20 0,382 

Ca62.5Mg17.5Zn20 375 412 640 10 0,586 37 0,406 

Ca65Mg25Zn10 387 405 759 0,5 0,510 18 0,353 

Ca65Mg20Zn15 380 405 668 5 0,569 25 0,386 

Ca65Mg15Zn20 377 410 630 6 0,598 33 0,407 

Ca65Mg10Zn25 377 412 659 2 0,572 35 0,398 

Ca70Mg15Zn15 371 397 688 0,5 0,539 26 0,375 

Tableau [III.2.14]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Ca. 

Tableau [III.2.13]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Pd.  
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Ca70Mg10Zn20 367 399 657 0,5 0,559 32 0,390 

Ca40Mg30Cu30 395 430 694 0,5 0,569 35 0,395 

Ca40Mg25Cu35 399 436 680 4 0,587 37 0,404 

Ca45Mg30Cu25 401 436 717 1 0,559 35 0,390 

Ca45Mg25Cu30 400 438 678 6 0,590 38 0,406 

Ca45Mg19Cu36 399 428 714 0,5 0,559 29 0,385 

Ca47.5Mg22.5Cu30 399 440 673 6 0,593 41 0,410 

Ca50Mg30Cu20 402 439 731 2 0,550 37 0,387 

Ca50Mg25Cu25 400 439 655 9 0,611 39 0,416 

Ca50Mg22.5Cu27.5 400 442 663 10 0,603 42 0,416 

Ca50Mg20Cu30 401 442 690 8 0,581 41 0,405 

Ca53Mg23Cu24 406 439 655 7 0,620 33 0,414 

Ca55Mg25Cu20 398 428 668 8 0,596 30 0,402 

Ca55Mg20Cu25 399 426 720 2 0,554 27 0,381 

Ca55Mg15Cu30 397 437 706 3 0,562 40 0,396 

Ca55Mg10Cu35 397 422 770 0,5 0,516 25 0,362 

Ca58Mg18Cu24 388 426 667 6 0,582 38 0,404 

Ca60Mg25Cu15 390 416 676 2 0,577 26 0,390 

Ca60Mg20Cu20 387 412 678 4 0,571 25 0,387 

Ca60Mg15Cu25 396 428 687 1 0,576 32 0,395 

Ca60Mg13Cu27 394 426 701 1 0,562 32 0,389 

Ca65Mg25Cu10 405 429 691 0,5 0,586 24 0,391 

Ca65Mg20Cu15 386 405 679 2 0,568 19 0,380 

Ca65Mg15Cu20 383 409 682 4 0,562 26 0,384 

Ca65Mg10Cu25 388 420 711 2 0,547 32 0,382 

Ca65Mg5Cu30 403 424 757 0,5 0,532 21 0,366 

Ca70Mg20Cu10 356 385 702 0,5 0,507 29 0,364 

Ca70Mg10Cu20 385 407 713 1 0,540 22 0,371 

Ca55Mg11Zn11Cu23 379 430 717 1 0,528 51 0,392 

Ca50Mg20Zn5Cu25 399 441 654 10 0,610 42 0,419 

Ca50Mg15Zn10Cu25 395 434 678 10 0,583 39 0,404 

Ca50Mg10Zn15Cu25 395 427 702 2 0,563 32 0,389 

Ca50Mg25Zn15Cu10 383 430 723 8 0,530 47 0,389 

Ca47Mg19Zn7Cu27 393 440 676 6 0,581 47 0,412 

 

 

 

Hf-Based BMG Tg/K Tx/K Tl/K   ∆Tx/K Tg/Tl 

Hf 65Cu20Ni7.5Al 7.5 514 549 1114 35 0.55 

Hf 55Zr 5Ti 5Cu20Ni7.5Al 7.5 498 531 1111 33 0.56 

Hf 45Zr 10Ti 10Cu20Ni7.5Al 7.5 502 550 1195 48 0.53 

Tableau [III.2.15]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de Hf. 
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Hf 55Zr 4Ti 4Cu20Ni7.5Al 7.5Ga2 510 540 1110 30 0.57 

Hf 65Cu15Ni7Al 7Ga3Ge2Si 527 578 1156 51 0.56 

Hf 70Cu17.5Ni5Al 7.5 466 507 1169 41 0.51 

Hf 60Zr 5Ti 5Cu16Ni4Al 7Ga3 475 537 1124 62 0.53 

Hf 60Zr 5Ti 5Cu15Ni4Al 8Ge2Si 506 552 1136 46 0.55 

Hf 60Zr 5Ti 5Cu11.33Ni5.67Al 7.5Ga2.5Ge2Si 478 554 1111 76 0.54 

  

 

 

La-Based BMG Tg /K Tx /K Tl /K dc /mm Tg/Tl  ∆T /K γ 

La66Al 14Cu20 395 449 731 2 0,540 54 0,399 

La55Al 25Ni20 491 555 941 3 0,522 64 0,388 

La70Al 14(Cu,Ni)16 404 429 763 0,5 0,529 25 0,368 

La68Al 14(Cu,Ni)18 405 431 724 1 0,559 26 0,382 

La66Al 14(Cu,Ni)20 405 431 674 1,5 0,601 26 0,400 

La62Al 14(Cu,Ni)24 417 446 738 10 0,565 29 0,386 

La55Al 25Ni10Cu10 467,4 547,2 835 5 0,560 79,8 0,420 

La55Al 25Cu20 455,9 494,8 896,1 3 0,509 38,9 0,356 

La55Al 25Ni5Cu10Co5 465,2 541,8 822,5 9 0,566 76,6 0,421 

La62Cu12Ni12Al 14 423 452 744 12 0,569 29 0,387 

La62Al 14Cu24 401 449 734 5 0,546 48 0,396 

La62Al 14Cu22Ag2 401 455 722 5 0,555 54 0,405 

La62Al 14Cu20Ag4 404 456 729 8 0,554 52 0,402 

La62Al 14Cu19Ag5 405 456 730 5 0,555 51 0,402 

La62Al 14Cu18Ag6 406 457 736 5 0,552 51 0,400 

La62Al 14Cu17Ag7 406 458 739 5 0,549 52 0,400 

La62Al 14Cu16Ag8 407 458 744 5 0,547 51 0,398 

La62Al 14(Cu5/6Ag1/6)20(Ni1/2Co1/2)4 412 472 713 16 0,578 60 0,420 

La62Al 14(Cu5/6Ag1/6)16(Ni1/2Co1/2)8 415 477 708 16 0,586 62 0,425 

La62Al 14(Cu5/6Ag1/6)14(Ni1/2Co1/2)10 418 491 703 20 0,595 73 0,438 

La62Al 14(Cu5/6Ag1/6)12(Ni1/2Co1/2)12 429 471 698 16 0,615 42 0,418 

La32Ce32Al 16Ni5Cu15 403 451 712 10 0,566 48 0,404 

La32Ce32Al 16Ni5Cu12Co3 406 455 709 10 0,573 49 0,408 

La32Ce32Al 16Ni5Cu10Co5 413 467 718 12 0,575 54 0,413 

La32Ce32Al 16Ni5Cu7Co8 416 471 739 10 0,563 55 0,408 

La32Ce32Al 16Ni5Cu5Co10 424 472 767 10 0,553 48 0,396 

La62Al 14(Cu0.5Ni0.5)24 423 452 744 12 0,569 29 0,387 

La55Al 25Cu20 443 498 879 2 0,504 55 0,377 

La55Al 20Ag5Cu20 429 503 823 4 0,521 74 0,402 

Tableau [III.2.16]: Paramètres thermiques Tg, Tx, Tm, Tl, et indicateurs du  GFA ∆Tx, 
Tg/Tm, Tg/Tl,  γ, et dc des BMGs à base de La. 
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La55Al 17.5Ag7.5Cu20 425 498 852 3 0,499 73 0,390 

La55Al 15Ag10Cu20 416 483 787 2 0,529 67 0,402 

La55Al 25Ag5Cu15 452 503 860 3 0,526 51 0,383 

La60Al 15Ag5Cu20 401 481 759 5 0,528 80 0,415 

La62.5Al 12.5Ag5Cu20 389 472 721 6 0,540 83 0,425 

La65Al 10Ag5Cu20 380 458 716 5 0,531 78 0,418 

La62.5Al 12.5Ag5Cu17.5Fe2.5 391 464 711 7 0,550 73 0,421 

La62.5A l12.5Ag5Cu15Fe5 390 445 713 6 0,547 55 0,404 

La62.5Al 12.5Ag5Cu17.5Co2.5 393 473 712 8 0,552 80 0,428 

La62.5Al 12.5Ag5Cu15Co5 397 474 700 9 0,567 77 0,432 

La70.0Al 12.4(Cu,Ni)17.6 397 418 759 0,5 0,523 21 0,362 

La68.0Al 13.2(Cu,Ni)18.8 400 426 743 1 0,538 26 0,373 

La66.0Al 14.0(Cu,Ni)20.0 404 435 703 1,5 0,575 31 0,393 

La64.6Al 14.6(Cu,Ni)20.8 406 442 706 5 0,575 36 0,398 

La63.1Al 15.2(Cu,Ni)21.7 408 448 709 10 0,576 40 0,401 

La62.0Al 15.6(Cu,Ni)22.4 410 453 712 11 0,576 43 0,404 

La61.4Al 15.9(Cu,Ni)22.7 413 459 729 10,5 0,567 46 0,402 

La60.5Al 16.3(Cu,Ni)23.2 414 465 734 8 0,564 51 0,405 

La59.6Al 16.6(Cu,Ni)23.8 416 475 750 8 0,555 59 0,407 

La58.6Al 17.0(Cu,Ni)24.4 421 489 774 5 0,544 68 0,409 

La57.6Al 17.5(Cu,Ni)24.9 425 499 790 8 0,538 74 0,411 

La56.5Al 17.9(Cu,Ni)25.6 433 492 823 2 0,526 59 0,392 

La55.4Al 18.4(Cu,Ni)26.2 426 491 881 2 0,484 65 0,376 

 

 

 

 


