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Introduction

Depuis leur découverte et a travers une multitudepbcédés de mise en forme on sait
exploiter la capacité des métaux a se déformeragenf irréversible. Il est néanmoins
intéressant de noter que vers la fin du vingtiemele, un engouement tout particulier pour
les déformations intenses est apparu au sein giarie de la communauté scientifique. C’est
d’abord la production de nouveaux matériaux patdebniques de broyage de poudres. Bien
entendu il s'agissait aussi de comprendre les nigo@s physiques conduisant aux systemes
hors équilibres ainsi obtenus (nanocristaux, sousiolides supersaturées, amorphisation, ...).
Puis, un peu plus tard, au début des années 98ypesdéformations d’'alliages métalliques
massifs ont connus un intérét croissant, poussaesigs perspectives de production de
matériaux nanostructurés. Au-dela de I'intérét jmaet scientifigue, nombre de chercheurs y
ont vu, et y voient encore, la possibilité d’obteaigrande échelle et a moindre colt des
matériaux a trés haute résistance mécanique. @iaesi que le terme « Severe Plastic
Deformation (SPD) » fut introduit. Il fait partieecces expressions construites de facon peu
rigoureuse en associant un concept parfaitemeint(plastic deformation) a un terme vague
et subjectif (severe), et a ce titre il peut tofiiétre comparé au bien connu HRTEM (High
Resolution Transmission Electron Microscopy). Eit, fa est classiquement associé aux
procédeés spécifiguement développés pour la pramudi nanostructures grace a des taux de
déformation bien supérieur a 100% sans que les rdilmes macroscopiques des pieces
traitées ne soient affectées de maniere signiieatiCes taux de déformation sont
généralement appliqués a des températures mod#rdes phénomeénes de restauration et de
recristallisation sont restreints, 'endommagemeétaint quant a lui limité grace aux fortes
contraintes hydrostatiques mises en jeu. Ces péscépecifiques, les meécanismes de
nanostructuration, et plus particulierement le das matériaux multiphasés et des structures
hors équilibre ainsi obtenues sont passées en tangela premiére partie de ce mémoire.

Le travail présenté ensuite porte sur I'étude dediution des microstructures dans différents
alliages métalliques hyperdéformés. Ce travaikarétié au cours de ma these sur deux types
de nanocomposites (perlites tréfilées et compdsamentaire Cu/Nb). Ces matériaux sont
produits par tréfilage intense, et les fortes défions portent trés loin de leur équilibre les
microstructures, en accroissant de maniere impirfarproportion d’interfaces, la densité de

dislocations et le niveau de contraintes interie® force motrice suffisante est ainsi parfois
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atteinte pour dissoudre les carbures (perlite |é&fiou amorphiser localement la structure
(composite Cu/Nb).

Sur la base de ce travail, et pour clarifier lecamésmes physiques particuliers opérant dans
ce type de composites filamentaires, differentagded sur des matériaux modeles ou
industriels ont été entreprises et sont préserdaas la seconde partie de ce mémoire.
s’agissait d'une part pour les perlites tréfilé€d d’identifier le réle des éléments d’alliages
(Si, Mn et Cr) dans la décomposition de la cémentfii) d’étudier I'influence de la forme
des carbures sur leur stabilité ; (iii) d'identifles mécanismes de vieillissement responsable
d’'une modification notable du comportement mécamiquD’autre part, pour les
nanocomposites de type Cu/X, il s’agissait d’étudia systeme pour lequel le champ
d’évaporation de la matrice (Cu) et du renfort @faient similaires afin de s’affranchir des
effets de grandissements locaux pouvant affecergtadients de concentrations dans les
volumes reconstruits issus des données de sonaheat

La troisiéme partie de ce mémoire porte sur I'étddesysteme modéle Cu-Fe hyperdéformé
par torsion sous pression intense afin d’étudisrnecanismes physiques conduisant a la
formation de solutions solides hors équilibre. Ndiscuterons notamment de l'influence de
divers parameétres comme la température, la vitesse taux de déformation. Le réle des
défauts cristallins comme les dislocations oudesihes sera aussi abordé.

Enfin, la derniére partie de ce mémoire porte ssrrhécanismes de nanostructuration par
déformation intense et notamment le réle des atameesoluté qui interagissent fortement
avec les dislocations. Dans ce contexte, nous ebmnd le role spécifique du carbone en
solution solide dans des aciers hyperdéformés ques rcomparerons aux mécanismes
observés dans un alliage d’aluminium. Ensuite ndissuterons des différentes stratégies
possibles pour obtenir un alliage multiphasé nanoiiré grace a des procédés de
déformation plastique intense en nous appuyandeux exemples spécifiques. D’une part un
composite Cu-Cr hyperdéformé et nanostructuré tiétas bi-phasé et d’autre part un alliage
FeAuPd hyperdéformé et nanostructuré avant sépardé phase.
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1. Déformations intenses, matériaux multiphaseés, pblématiques

1.1 Contexte

Les mécanismes de déformation des matériaux nugtedliont été trés largement étudiés et
sont aujourd’hui bien identifiés (dislocations,dfje, maclage). La compréhension fine des
relations entre microstructures et proprietés méoas permet ainsi d’optimiser la
composition et les traitements thermo-mécaniques dikiages métalliques pour des
applications spécifiques. L'évolution des microstanes sous l'effet d’'une déformation est
aussi un enjeu important, en particulier pour latnsa des procédés de mise en forme. Un
taux de déformation plastique élevé est souvergupde maniere négative car si la limite
élastique est généralement accrue par I'écrouisgageroissement de la densité de
dislocations ou de macles), la ductilité chute etfaltes contraintes résiduelles peuvent se
développer (ainsi que de 'endommagement). Il exmburtant des situations ou I'on sait
parfaitement tirer profit des déformations plastigjuntenses, mais aussi d’autres ou nous ne
pouvons que les subir. Citons, par exemple le easrdils de chemin de fer. Les rails sont
généralement en acier de structure perlitique outdeperlitique, et sous le passage répété
des roues des trains, la surface subit une défamimadtés importante modifiant cette
microstructure initiale. L'usure, la fissurationeduelle et finalement la durée de vie du rail
dépendent directement de ces évolutions structurdle surface fortement déformée est
souvent qualifiée de « couche blanche » car coatrant au matériau initial elle n’'est
généralement pas révélée par une attaque au N@dl (1]. Son épaisseur vaut typiquement
une dizaine de microns et sa dureté est tres prdehéa martensite. Par ailleurs, des
observations en MET et sonde atomique ont monteédqns cette couche de surface, la taille
de grain est extrémement fine et que les carblaewe(les de cémentite) ont été dissous sous
'effet de la déformation intense [ZHA 06]. La «umhe blanche » est donc une ferrite
nanostructurée sursaturée en carbone, et donc abepti® a de la martensite. Elle est
extrémement dure et peu ductile, ce qui peut emgende la fissuration et un
endommagement prématuré des rails.

Il est particulierement intéressant de noter que agers similaires sont utilisés comme
renforts de pneumatiques. Cependant, cette foisrerprofit de la déformation intense en
tréfilage pour produire des fils avec une limitaséique supérieure a 3GPa [EMB 66, LAN

70, LAN 97]. Ces propriétés exceptionnelles résiltfune nanostructuration. En effet, au
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cours des passages successifs dans les filierediadeetre décroissant, les lamelles de
cémentite s’alignent et s’allongent suivant I'axefd. Il en résulte une trés forte diminution
de l'espacement interlamellaire jusqu'a des valetygiguement d'une vingtaine de

nanometres pour une déformation vraie de I'ordre d8,5.

A travers ces deux exemples on peut percevoir solge potentialités offertes par les
déformations plastiques intenses :

(a) Modifier des microstructures et notamment naoosurer des alliages métalliques

(b) Former des structures hors équilibres aux p®® uniques et qu’il serait impossible

d’élaborer autrement

Et les problématiques scientifiques s’y afférant :
(i) Quels sont les mécanismes physiques de la tracbgation ?
(i) Comment et pourquoi des transformations desphau des mélanges «forcés » se

produisent ?

1.2 Nanostructuration par déformation plastique inense

1.2.1 Introduction

Il'y a plus de 50 ans, Hall et Petch ont étabtelation entre la taille de grains des métaux et
leur limite élastique macroscopique [HAL 51, PET.33us les grains sont fins, plus la limite
elastique est élevée, ainsi la nanostructuration métaux et alliages est-elle une voie
prometteuse pour atteindre des résistances reBard.que les mécanismes sous-jacents ne
soient pas identifiés avec exactitude et notamrpeut les matériaux dont la taille de grains
est nanométrique [ZHU 04], de nombreuses recherchesété entreprises durant la derniére
décennie dans le but d’élaborer des métaux nambstés sous forme massive en vue
d’applications pour les matériaux de structure.

Ces ambitions font cependant face a deux écueifjgunsa le premier étant la ductilité
généralement médiocre de ces matériaux nanostéscftA 03a, VAL 04], le second étant
la difficulté de mettre au point des procédés p#iane de fabriquer a grande échelle des
pieces massives. Néanmoins, de trés nombreusésgssaont été mises en place, citons par
exemple I'électrodéposition, la compaction de pesdissues de broyage mécanique, ou

encore les déformations plastique intense (Sevéastifue Deformation — SPD). Cette
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derniere approche semble la plus prometteuse, eicyli@r parce qu’elle permet d’obtenir
des matériaux sans porosités. Les métaux purs Dallieages industriels traités par SPD
présentent typiqguement des tailles de grains daesgamme de 100 a 500 nm [VAL 00].
Comme nous le verrons par la suite, cela est gieméeat corrélé a la plus petite taille de
cellule de dislocations qui peut étre obtenue [WIER Notons par ailleurs, que dans certains
cas, beaucoup plus rare, il est possible d’obtégsrtailles de grains bien inférieures a 100nm,
comme dans des intermetalliques de typ#&ANbu TiAl [KOR 99a, KOR 99b], certains aciers
[IVA 06, SAU 07] ou des composites [SAU 05b, SAB.05

1.2.2 Procédeés

Les procédés classiques de mise en forme telsejtrefllage ou le laminage, permettent
certes d’atteindre des taux de déformation impdtstarais limités. En outre ils souffrent d’un

inconvénient majeur : a chaque passe les dimensiormeatériau changent. C’est pourquoi
divers procédés spécifiques ont récemment étédagpés pour s’affranchir de ces limites

[VAL 00, VAL 06a]. Ces procedés sont basés suramstat simple : seule une forte pression
hydrostatigue permet d'atteindre des taux de de&iton extrémes sans créer

d’endommagement.

Il existe un grand nombre de techniques de déféoomailastique intense [VAL 00, VAL
06a]. Elles sont le plus souvent dérivées des tquka traditionnelles de déformation comme
le laminage ou le tréfilage. On peut citer dansl@maine par exemple 'ARB (Accumulative
Roll Bonding) [SAI 99], le CCB (Continuous CycliceBding) [TAK 99] et le CGP
(Constrained Groove Pressing) [SHI 02] qui sontivéé&s du laminage, le ACD
(Accumulated Cold Drawing) dérivé du tréfilage [LEBO, RUS 00, THI 02], tandis que
'ECAP (Equal Channel Angular Pressing) [SEG 81,LV83], le CEC (Cyclic Extrusion
Compression) [RIC 86] ou le TE (Twist Extrusion)RO 08] sont des dérivées de I'extrusion.
Seule la torsion sous pression intense (HPT ; igkssure Torsion) [BRI 35, VAL 91] ne
provient pas de l'adaptation d’'un procédé indukwidstant. Les trois techniques les plus
etudiées sont 'ECAP, le HPT et 'ARB et une revide ces procédés a récemment été
effectuée par Valiev et Langdon [VAL 06a]. Néannside nouvelles techniques sont
régulierement propopsées [TOT 09, HAR 08] avec pmhjectif principal la production de
pieces a grande échelle avec un procédé indusaiiddi (production de masse a un codt

compétitif).
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Il faut cependant bien admettre que de facon pim€igale, la notion de déformation plastique
intense peut tout aussi bien étre attribuée ainsrfgrocédés de mise en forme industriels
comme le laminage ou le tréfilage qui font parfoigrvenir des déformations plastiques bien
supérieures a 100% pour des déformations ditefscich» (i.e. T < 1/37).

Dans la suite de ce mémoire, de nombreux résud#esant intervenir les techniques de HPT
et ACD, elles sont donc décrites succinctement ici.

Torsion sous forte pression (High Pressure TorsibiiPT)

Cette technique, issue des travaux de Bridgman @RBRI 36), a été développée dans les
années 60 pour des études sur des matériaux gfmdsgjRIE 64, CAR 64] puis explorée
dans le années 80 pour étudier les transformatienphases sous fortes déformations et
I'effet du taux de déformation sur la températueerécristallisation dans les métaux [ZHO
84]. Elle a ensuite connu un essor important dasshnées 90 puis utilisée pour étudier les
mécanismes de nanostructuration par déformatieanget dans de nombreux métaux [VAL
00, PIP 06a].

load

upper plunger
specimen

lower plunger

QD torsion

Fig. 1.1 : Représentation schématique du procédéalsion sous pression intense (High Pressure Toris-
HPT [VAL 06b]).

Cette technique consiste a placer un échantillams da forme d’'un disque entre deux
enclumes. L'une de ces deux enclumes est mainfeteipendant que I'autre est animée d’un
mouvement de rotation. L'échantillon est maintemiree les deux enclumes par une forte
pression (1 a 10 GPa) et les forces de frictiompétent de le déformer en torsion (Fig. 1.1).
Le nombre de tours en torsion n’étant a priori jpage, ce procédé permet d’atteindre des

taux de déformation extrémement élevés, typiquefusoiu’as = 1000 (i.e. 10% !) [VAL
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00, VAL 91, VAL 06a]. Notons cependant que la dafation en cisaillement n'est pas
homogene dans I'échantillon, elle est maximale példphérie et nulle au centre. Ce procédé
permet d’obtenir des alliages métalligues avectdiles de grains tres inférieures a 500 nm,
néanmoins il ne permet pas de produire des pieessives pour lesquelles des pressions de

plusieurs GPa ne peuvent étre obtenues (diamegseéathantillons typiquement < 20 mm).

Co-tréfilage cumulé (Accumulated Cold Drawing — ACD

Cette technique fut initialement développée parildans les années 1960, qui cherchait a
élaborer des aimants permanents en formant dedilaamnts de fer dans une matrice de
cuivre [LEV 60]. Le principe consiste a prendreassemblage de deux métaux pour les co-
déformer par tréfilage. Lorsque des diametres firlsssont obtenus (typiqguement quelques
centaines de micrometres), il n’est en principes gassible de poursuivre. Néanmoins, pour
pouvoir continuer la co-déformation et notammerneiatire des filaments de dimensions
nanométriques, il suffit de sectionner le fil eenl’ré-empiler des morceaux dans un tube qui
sera ensuite lui-méme tréfilé (Fig. 1.2). Cetterapén dite de « ré-empilement » peut-étre
répétée sans limite et permet par exemple de pedigis nanocomposites filamentaires de
type Cu/Nb utilisés pour les bobines pour champmétagues pulsés [VID 06, SNO 98]. Ces
composites possédent une combinaison exceptionmkdlerésistance mécanique et de
conductivité électrique grace a leur structure uaiprmée de millions de filaments de Nb

continus, de taille nanométrique et distribués daigre homogéne dans la matrice de cuivre.

ltb=12mm

Cold wire drawing ®=1mm

Stacking in
a Cu tube

A

@ =12 mm

Fig. 1.2 Représentation schématique du procédé aleréfilage cumulé [SAU 05a]
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1.2.3 Evolution des microsctrutures au cours de$aléations plastiques intenses

La plupart des procédés spécifiques de déformaliastique intense ont été majoritairement
appligués a des métaux purs ou des alliages inelgstc’objectif est trés souvent d’optimiser
le procédé pour affiner au maximum la taille darggaet une attention particuliére est portée
aux propriétés meécaniques qui en résultent. D'uintpde vue fondamental, les questions
pertinentes portent surtout sur la nature des remwints grains (sont-ils comparable aux
joints de grains classiques ?), les mécanismesutefdrmation (quels paramétres contrdlent
leur taille, leur désorientation ?) et leur incidersur les mécanismes de la plasticité lorsque
ces nanomatériaux sont ensuite sollicités mécamegoe(la question centrale étant comment
accroitre leur ductilité ou leur propriétés de symasticité ?).

Les mécanismes a l'origine de la nanostructuratians les « métaux purs » font encore
'objet de nombreux deébats, mais peuvent néanmditie interprétés en terme de
recristallisation dynamique continue. De trés fordensités de dislocations sont produites, et
celles-ci s’organisent sous forme de cellules riédtieur des grains. Les grains initiaux sont
ainsi subdivisés en domaines faiblement désorieAté@sesure que la déformation augmente,
la désorientation entre ces domaines s’accroitegiedt si importante que les parois de
domaines s’apparentent alors a des joints de grdigsnmoins, certains auteurs préferent les
gualifier de « joints de grains hors équilibres ouples différencier des joints de grains
classiques [VAL 00, VAL 06a, WER 07, PIP 06a, ZHA .0

Depuis quelques années, on observe une évolutidesetlliages aux microstructures plus
complexes sont étudiés. Comme I'a montré I'essofadenétallurgie au Z§° siécle, les
potentialités des alliages multiphasés sont nonseuet peuvent certainement étre
combinées a la nanostructuration par déformati@stigjue intense. C’est d'ailleurs le cas
bien connu (depuis presque un siécle !) des apatiiques tréfilés, ou la structure lamellaire
o-Fe / FgC issue de la transformation eutectoide est fom¢miEinée : les deux phases se co-
déforment et 'espacement interlamellaire n’esspjue d’'une vingtaine de nanometres apres
tréfilage [EMB 66, LAN 70, LAN 97]. De la méme mane, comme évoqué précédemment,
les nanostructures des composites filamentairegpie Cu/Nb [VID 06, SNO 98] ou autres
[RUS 00] sont aussi issues d’'une déformation irgepar tréfilage et résultent de la co-
déformation des deux phases initiales. Par anglogist aussi bien connu que le co-laminage
cumulé permet de produire des structures multicesiclanostructurées [BAT 95, WIL 99].
Concernant les procédés spécifiques de déformatastique intense (notamment ECAP et
HPT), certains auteurs se sont aussi intéressésraportement des structures polyphasées.

Dans des alliages de magnésium, il a par exem@lméntré que 'ECAP permettait a la fois

18



de réduire la taille de grain ce qui est tres bgnéfa la ductilité de ces alliages, mais aussi de
fragmenter les particules de seconde phRdddi-Al12) ce qui accroit la stabilite thermique
[MAT 83]. Pour les alliages d’aluminium, on peutsau noter qu’il a été montré (sans
surprise) qu’une fine distribution de précipités tge AkSc, AbZr ou Aly(ZrySc.1)
permettait également d’obtenir une taille de grgihss fine par ECAP et une meilleure
stabilité thermique de la nanostructure [HAS 99,AAK1, LEE 02, FUR 02]. Divers
tentatives ont également été tentées sur des caegpasmatrice métalliques (Metal Matrix
Composite MMC), notamment pour tenter d’obtenircgra 'ECAP une distribution plus
homogeéne de particules de type@d ou SiC dans des matrices d’aluminium [CHA 02, HAN
05, PIP 06b]. Des résultats encourageants semalait été obtenus, mais de potentielles
applications ne pourront étre envisagées a comdifigune version industrialisable de ce
procédé soit mise au point dans le futur.

Pour combiner les effets de la nanostructuration Igulimite élastique au durcissement
structural classique, il a été proposé, notammentr mles alliages d’aluminium, de les
nanostructurer dans I'état homogénéisé, avantetefér un traitement de précipitation [KIM
02, KIM 05, ZHA 04]. Il a par ailleurs été suggéy@’une fine distribution de précipités
répartis de fagon homogene au cceur des nanograumgitdavoir un effet bénéfique sur la
ductilité [CHE 07, MA 06]. En effet, il est généeatent admis que le manque de ductilité des
matériaux nanostructurés provient d'une absencecraliéssage car, l'essentiel des
dislocations étant captées par les joints de grdspossedent peu de sources de dislocations.
De fins précipités, en épinglant les dislocatiommurpaient jouer ce role, et offrir une
potentielle ductilité. Cependant, controler la jpéation d'une seconde phase dans des
matériaux nanostructurés par déformation intensg gaverer trés délicate, pour au moins
deux raisons: (i) des phénoménes de restaurationde recristallisation apparaitront
nécessairement de facon concomitante [CER 05]a(pyécipitation risque d’étre hétérogene,
favorisée sur les dislocations ou les joints dengtal a d’ailleurs été montré dans certains
alliages d’aluminium que la cinétique de précipitatétait accelérée et que certaines phases
métastables n'apparaissaient plus dans la séquiEnpeécipitation [SHA 09, CIZ 06, STR
04, HOR 05].
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1.3 Systemes « forcés », transformations de phaseis déformation intense

L’introduction massive de défauts au cours de Hrdéation plastique intense pousse les
matériaux trés loin des conditions de I'équilibteertmodynamique. Il se pose alors le
probleme de la stabilité de ces systemes « forq@sli sens de la théorie développée par G.
Martin au CEA [POC 95]). La « couche blanche » &udace des rails [LOJ 01, ZHA 06]
évoquée en introduction de ce chapitre en est daipaxemple : la déformation engendre,
conjointement a la nanostructuration, la fragmématet la dissolution des carbures.
Néanmoins dans ce cas précis, I'échauffement difenitements peut étre important et
contribuer de maniere significative a cette tramafition, ce point faisant toujours débat au
sein de la communauté. Notons cependant que largésition des mémes carburess(Bea
aussi été observée dans des aciers similairesnaé$qgpar torsion sous pression intense (HPT)
[IVA 03, IVA 06, SAU 07], ou par broyage mécanig@HS 05], mais c’est dans les aciers
perlitiques tréfilés que ce phénomene a le plugttdié. Ce phénomene flt d’abord mis a
jour par spectroscopie Mdssbauer au début des sr8®¢GRI 82] puis confirmé quinze
années plus tard par sonde atomique tomographibl 08, HON 99, SAU 00, HON 01,
SAU 02]. Cependant, les mécanismes physiques soasis font toujours débat [GAV 03,
SAU 06, SAU 07, OHS 05], notamment parce que le®stauctures apres tréfilage ainsi que
la distribution spatiale des atomes de carboneam¢ gas toujours clairement identifiés.
Certains auteurs prétendent que la dissolution acdebures entrainerait la formation de
solutions solides super saturées de carbone darla terite qui évolueraient vers une
structure comparable a de la martensite de trerd@N[ 01, TAN 04], alors que d’autres
évoquent plutdt la ségrégation des atomes de casbeur des défauts cristallins tels que les
dislocations [GAV 03, SAU 06]. En fait, a la foia force motrice et la cinétique de cette
transformation font débat. Les premieres idées é¥es) par Gridnev s’appuient sur le réle
des dislocations qui en cisaillant les interfaceBe/F@C draineraient quelques atomes de
carbone dont I'énergie de la liaison dans la stmect-@C est proche de celle avec une
dislocation dansi-Fe [GRI 82]. Languillaume a proposé ensuite quisiee motrice pour la
dissolution de la cémentite puisse provenir declfaissement considérable de I'énergie
d’interface sous l'effet de la réduction de I'esprment inter-lamellaire [LAN 97]. Cela
entrainerait par un effet dit de Gibbs-Thomson rmoglification de la limite de solubilité du
carbone dans la ferrite.

Notons par ailleurs que la dissolution de partisude seconde phase a aussi été rapportée
pour d’'autres systemes, notamment des alliagesiHe-#formés par HPT [SAG 88, SAG
97] ou des alliages Al-Cu déformés par ECAP [MUR 99

20



Tout comme l'irradiation, les déformations plastiguintenses peuvent aussi désordonner des
alliages métalliques. Ce désordre peut étre chien{destruction de I'ordre a longue distance)
ou topologique (amorphisation). Ainsi il a été memu’il était possible par HPT de détruire
la structure ordonnée de typeLde l'alliage TiAl [KOR 99a] ou les structures 4 tles
alliages N3AlI [KOR 01] ou CuAu [REN 08]. Les nombreux défauts cristallins inhods lors

de la déformation sont a I'origine de ce phénonguieapparait progressivement au fur et a
mesure que la déformation s’intensifie. L’'amorptisa (souvent partielle) a, quant a elle,
surtout été observée dans des systémes dits «dibfas» [MA 03b, OHS 07, SAU 01],
mais aussi dans l'intermétallique NiTi. Pour cendlar alliage, cette transformation a d’abord
été mise en évidence par laminage [KOI 90], puisHiRT [SER 03, PRO 05] mais aussi
montrée pour du tréfilage [KOI 09]. Elle présentegrand intérét pour la nanostructuration,
car la force motrice de cristallisation étant ti@portante, un traitement de vieillissement a
basse température (typiquement 300°C) permet diobtan matériau complétement
cristallisé avec une taille de grain moyenne igfére a 50 nm [PRO 05]. Dans les systemes
« immiscibles », la formation de solutions solidess équilibre semble étre un préalable a
'amorphisation, la phase amorphe apparaissantastiun mécanisme de germination et
croissance pour minimiser I'énergie du systeme [Mh]. Dans le cas des intermétalliques
(notamment NiTi), I'amorphisation serait due a dedabilités plastiques locales au sein de
bandes de cisaillement ou la tres forte contrdodale pourrait entrainer un effondrement du
réseau cristallin [KOI 90, TAN 95]. Néanmoins, cdmptenu des fortes contraintes
hydrostatiqgues négatives (compression) mises edges les procédés de déformation intense
tel que la torsion sous pression, il peut parapaeadoxal que le systéeme parvienne a
minimiser son énergie en évoluant vers une phask adlume atomique moyen est plus
grand (amorphe). Pour expliquer ce paradoxe, osrtauteurs pensent que les parties
répulsives et attractives de I'énergie de liaistoméque pourraient toutes deux baisser mais
de maniere asymétrique [TAN 95]. Quoi qu’il en sdibrganisation atomique des alliages
meétalliques amorphes obtenus par hypertrempe ésstértainement différente de celle issue
d’'une amorphisation a I'état solide.

Il est aussi important de noter que si certaindgtisas solides hors équilibre formées par
déformation plastique intense tendent a s’amorploismme dans le systeme Cu/Nb ou Cu/Zr
[OHS 07, SAU 01], ce n'est bien entendu pas togdercas. Notons qu’'une grande quantité

d’études expérimentales par broyage meécanique [BURmais aussi théoriques, ont été

21



entreprises durant ces vingt dernieres années, ideutifier les mécanismes physiques a
l'origine de la formation de telles solutions seldsursaturées dans des systéemes immiscibles.
Néanmoins, ceux-ci font toujours I'objet de débaissein de la communauté scientifique et
cela peut-étre, en partie au moins, pour les raisaivantes :

() Les alliages obtenus par broyage mécanique destpoudres nanostructurées qu’il est
difficile d’observer au microscope électroniquaansmission, ainsi des informations sur les
gradients de concentration ou sur les mécanismésanp a I'échelle atomique ne sont
généralement pas disponibles.

(i) Les alliages obtenus par broyage sont sujels éontamination. Et méme lorsque des
précautions particuliéres sont prises (broyage sogsn par exemple), il y a toujours de la
matiére provenant des jarres ou des billes qurassférée dans I'alliage.

(iif) Les parametres de broyage ne sont pas dimeme lies aux parametres physiques telle
gue la température, la vitesse de déformation aléfarmation cumulée atteints localement.
(iv) Les mécanismes de déformation plastique adraade vitesse opérant lors des chocs
sont inconnus.

(v) La densité de dislocations ou la concentratienlacunes dans les alliages obtenus par
broyage mécanique est souvent inconnue alors dlesctgourraient jouer un réle majeur
dans les mécanismes de mélange.

vi) Les solutions solides super saturées obtenaebnpyage mécanique ne sont pas toujours
homogenes, et cela méme pour des temps de broyeyongs [HUA 97, WAN 01, LAR
09]. Il pourrait s’agir d’'une conséquence directe ld déformation non uniforme des
particules.

Quoi gqu'’il en soit, divers mécanismes ont été psgsgoour rendre compte de la formation de
meélanges hors-équilibres dans des systemes a m@etliEdl mélange positive (i.e. systemes
immiscibles). La plupart d’entre eux reposent s8 drguments thermodynamiques : pendant
le broyage des nanograins sont formés et finaletaequiantité d’énergie emmagasinée par le
systeme sous forme d’énergie interfaciale deviemrande qu’elle dépasse I'enthalpie de
mélange [YAV 92, GEN 93]. Cependant une telle appeone prend pas en compte les
mécanismes physiques opérant a I'échelle atomiguegitant le transport de matiere et donc
pilotant la cinétique de la réaction. Certains argevoquent une diffusion accélérée dans les
champs de contraintes des dislocations [ECK 93]ns sdoutefois le montrer
expérimentalement. Le réle des dislocations estiauka base du modéle proposé par Bellon
et Averback [BEL 95]. Les atomes seraient transféaétravers les interfaces lors du

cisaillement de plans de glissement et |'état fiseait déterminé par I'équilibre entre ces
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sauts « forcés » et la décomposition poussée parda motrice thermodynamique. Notons

gue de récentes analyses en sonde atomique sistdeng Cu-Ag semblent apporter du crédit
a cette approche [WU 06]. Il y a aussi d’autres aesl qui prennent en compte a la fois les
effets cinétiques et thermodynamiques ou les daaltstiques (“forcés”) sont introduit sous

forme d’entropie additionnelle [MA 95, POC 95], mdes aspects microstructuraux sont
néanmoins complétement écartés. Citons finalemeatapproche purement cinétique basée
sur une mobilité atomique fortement accrue pardéégsuts ponctuels créés par la déformation
plastique [KHI 04], mais les hypotheses a la baseedmodele n’ont jamais été éprouveées par

I'expérience.

1.4 Conclusions

Durant ces 20 dernieres années, l'étude des mawémanostructurés par déformation
plastique intense a connu un essor important. Lavatmn principale est généralement
d’essayer de tirer profit de la loi de Hall anddPapbour accroitre la limite élastique a moindre
colt, sans ajout d’éléments d’'alliage onéreux. Canégs a la métallurgie des poudres, les
procédés spécifiquement développés comme par egehiilCAP ou le HPT présentent
limmense avantage de produire directement des riaai® nanostructurés sous forme
massive. Il y a encore quelques années la majdagtravaux publiés dans ce domaine
concernaient des alliages monophasés (alliageslesmaaétaux de pureté commerciale) mais
de part leurs potentialités, un intérét grandissest maintenant porté aux alliages
multiphasés. En effet, ceux-ci peuvent présenteaffinement plus prononcé, une meilleure

stabilité thermique, une ductilité accrue ou deppetés de superplasticité.

A travers les différents exemples évoqués dansearaipr chapitre, nous avons vu qu’il existe
deux approches possibles pour former une nanosteuanultiphasée par déformation
plastique intense : i) faire la séparation de plaasat la déformation, ii) faire la séparation de
phase apres la déformation.

La premiere approche pose le probleme de la cartétmn : comment les différentes phases
vont-elles se déformer conjointement ? Quels vorg s mécanismes d’affinement de la
structure ? Elle pose aussi le probléme des tramstions de phase sous déformation
intense : la stabilité des différentes phases efet-étre affectée par la déformation et la
nanostructuration ? Des phases hors équilibre elbed-se former ? Par quels mécanismes

physiques ?
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La seconde approche, quant a elle, pose le proldenteerecristallisation et de la coalescence
des nanograins lors de la séparation de phaseméeanismes vont-ils étre affectés par la
transformation de phase ? Comment obtenir unetateienultiphasée tout en conservant la
taille de grains ultrafine initiale? Elle pose égaént le probleme des transformations de
phase dans les nanostructures : les mécanismesrohéngtion et la cinétique vont-ils étre

modifiés par la forte densité de joints de grains ?

C’est pour tenter d’apporter des éléments de ré@parnses questions incontournables pour le
contrble des nanostructures obtenues par déformptastique intense, que j'ai initié divers
projets de recherche ces derniéres années. Jait'@iotamment en collaboration avec deux
des laboratoires pionniers dans le domaine (thestitute of Physics of Advanced Materials,
Ufa State Aviation Technical University », Russidee« Erich Schmid Institute for Material
Science », Leoben, Autriche) et le support de dedustriels (Michelin et Posco). La sonde
atomique tomographique fut un outil de choix poétude de ces phénomeénes, notamment en
confrontant les résultats a des observations en.MET
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2. Nanocomposites filamentaires

Depuis de nombreuses années, on sait produire deemmaindustrielle des matériaux
nanostructurés, c'est le cas des aciers perlitiquéggés (steel cords) déja évoqués dans le
premier chapitre de ce mémoire. Les applicationg smportantes mais limitées car ces
matériaux se présentent sous forme de fils. Usilip@ar exemple, comme renforts dans les
pneumatiques, ils présentent une résistance meémarggceptionnelle pour un colt de
production relativement modeste. Ces propriétésargnables résultent de leur nanostructure
composite formée d’'une alternance de lamelles diefda-Fe) et de cémentite (E&). A ce
titre, ils peuvent étre qualifiés de nanocompodiilesnentaires tout comme les conducteurs
renforcés de type Cu/X élaborés par co-tréfilagawdé. Les propriétés de ces deux types de
matériaux découlent directement de leur nanostrechéritée de la déformation intense
imposée lors des opérations de tréfilage. Comnme ééqué en introduction il se pose alors
d’'une part le probléme de la co-déformation defedihtes phases mais aussi de leur stabilité.

C’est ce second point qui est abordé de maniegegpécifique dans ce chapitre.

2.1 Aciers tréfilés (steel cords)

Publications :

SAU 06a Nanostructure of a cold drawn tempered martensitsteel, X. Sauvage X. Quelennec, J.J.
Malandain, P. Pareige, Scripta Mater, 54 (2006910803.

IVA 06 Shear-induceda - ytransformation in nanoscale Fe-C composit¥u. Ivanisenko, I. MacLaren,
X. SauvageR.Z. Valievand H.-J. Fecht, Acta Mater. 54 (2006) 1659-1669.

BAL 07  Cementite decomposition of pearlitic steels duricgld drawing J. Balak, X. Sauvag®. Lee, C.
Lee, P. Pareige, Advanced Materials Research, 28@87) 45-50.

SAU O07a The role of carbon segregation on nanocrystalligaii of pearlitic steels processed by severe
plastic deformationX. Sauvagend Y. Ivanisenko, J. Mat. Sci. 42 (2007), 1612116

SAU 09a Complementary use of TEM and APT for the investigat of steels nanostructured by severe

plastic deformationX. Sauvage, W. Lefebvre, C. Genevois, S. OhsakH&ho, Scripta Mater. 60
(2009) 1056-1061.
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2.1.1 Introduction et contexte

Les aciers perlitiques fortement tréfilés font @ades aciers industriels les plus résistants, ils
présentent typiqguement une limite élastique supéria 3GPa [EMB 66]. Utilisés depuis de
nombreuses années pour la réalisation des carasgggumatiques, leur faible colt et cette
résistance mecanique considérable en font des dasdirremplacables. Leurs propriétés
exceptionnelles sont généralement attribuées a deucture nanométrique qui résulte de
l'opération de tréfilage. Au cours de la déformatiles lamelles de cémentite s’orientent le
long de I'axe du fil tout en s’affinant. Pour unuxade déformation de I'ordre de= 3, elles ne
font plus quelgues nanometres d’épaisseur et l@spant interlamellaire moyen vaut
typiquement 20 a 30 nm (Fig. 2.1) [LAN 70, LAN 17AN 97]. Il est également maintenant
bien admis que la cémentite est au moins partiellerdécomposée lors de cette déformation
intense. Cela a d’abord été suggéré dans les a®féssr la base d’étude en spectroscopie
Mdossbauer [GRI 82, WON 00], puis confirmé a ladas années 90 par des analyses en sonde
atomique tomographique [DAN 98, HON 99, HON 01]g(F2.2) et nhotamment dans mes
travaux de these [SAU 00, SAU 02].

pp—— b

s w“ea
L o T
L}

Fig. 2.1 : Perlite tréfiléee= 3.5 - Champ clair (MET) Fig. 2.2 : Perlite tréfilée &= 3.5 - (a) Distribution

montrant la nanostructure lamellaire d'un acier spatiale des atomes de carbone dans un volume

perlitique tréfilé [BAL 07] analysé en sonde atomique tomographique, (b)
nanoclusters de F& imagés en gris clair, (c) profil
de concentration a travers la lamelle riche en carie
[SAU 09a]

Les mécanismes physiques de cette transformaté&septent a la fois un intérét fondamental
mais aussi industriel puisque cette transformapiourrait étre a I'origine d’'une modification
des mécanismes de déformation (activation et moawmerdes dislocations) et donc du

comportement mécanique. Notons que la chute deliticbservée en torsion pour les trés
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forts taux de tréfilage et le vieillissement nalue ces aciers sont deux verrous importants
pour le développement de fils a plus haute résistaA ce jour, I'influence des paramétres
métallurgiques (espacement interlamellaire inittallle des colonies perlitiques, éléments
d’alliages, ...) et des parametres proces ne sontlpssment identifiés.

D’un point de vue fondamental, la force motricdaetinétique de cette décomposition font
toujours débat, probablement en partie pour le®nai suivantes :

1- Il existe une grande distribution d’espacementsrlamellaire [LAN 70, LAN 77],
notamment parce que les colonies perlitiques seiissne déformation qui dépend de leur
orientation initiale par rapport a I'axe du fil [R098]. Ainsi il est difficile d’avoir une vision
représentative de la nanostructure de ces filytard plus qu'il a été montré que plus les
lamelles de cémentite étaient affinées au coursréfilage, plus elles étaient décomposées
[SAU 00].

2- La distribution des atomes de carbone n’estgafaitement claire : est-il en solution
solide dans la ferrite ? Certains auteurs évoguoeamhe la transformation de la ferrite cubique
centrée en une structure proche de celle de leensreé [HON 01, SAU 02, TAN 04]. Les
atomes de carbone issus de la décomposition damartite sont ils principalement localisés
autour de dislocations ou sur des parois de csllil# y-a-t-il des particules de cémentite
sous-stoechiométrique ? Ou bien la décompositionette phase se fait-elle au profit de la
croissance de la ferrite cubique centrée ?

3- Presque uniquement des échantillons vieillisinediement ont été étudiés jusqu’a ce jour
(mais pour certaines techniques, comme le MET, -peufaire autrement ?). Or, il est
parfaitement connu que la mobilité des atomes deooa, méme a température ambiante,
n'est pas négligeable surtout en présence de nombdéfauts cristallins comme les
dislocations.

4- Les températures atteintes au cours du tréfitegeont pas connues, et méme lorsque la
vitesse de tréfilage est trés grande et le reeainent du fil est rapide en sortie de filiere
(tréfilage humide), ce parametre peut jouer un rdhportant sur les mécanismes de
décomposition.

Néanmoins divers mécanismes et modeles ont étéosgspdans la littérature. Certains
auteurs mettent en avant le réle des dislocatiangogurraient « capturer » les atomes de
carbone [GRI 02, GAV 01, GAV 02, GAV 03]. Cette apghe s’appuie sur la comparaison
entre I'énergie de liaison des atomes de carbons tastructure de la cémentite (0,5 eV/
atome) a celle dans une dislocation (0,8 eV/atoth&gut cependant noter que de tres faibles

densités de dislocations sont généralement obsem@eMET, ces dernieres étant certes
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émises mais aussi captées par les interfades/FeC. Bien sur, au cours de la déformation
en tréfilage, de nombreuses dislocations doiveoessairement étre activées dans la ferrite,
mais compte tenu des vitesses de déformationst peu probable qu’elles puissent drainer
des atomes de carbone. Enfin, si ce mécanisme gagtdinement jouer un réle dans la
cinétique de la décomposition, il n’en donne pagolae motrice. Sur ce terrain, il a été
proposé que l'accroissement considérable de leoptiop d’'interfacesu-Fe/FeC et I'énergie
correspondant pourrait modifier de maniére sigatfie la solubilité du carbone dans le fer
par un effet bien connu de type « Gibbs-ThomsdpAN[97, SAU 00].

Pour mieux appréhender ces phénomenes, trois éttiffésentes ont été menées. La
premiére, en collaboration avec la société Post@riste Coréen, ou il s’agissait d’étudier
linfluence des éléments d’alliage sur la décomipmside la cémentite. Les deux autres, en
collaboration avec la société Michelin, ou nous ;m@@mmes intéressés d’'une part a la
décomposition des carbures au cours du tréfilages den acier de structure différente et
d’autre part au vieillissement naturel des acieritmues tréfilés.

2.1.2 Réle des éléments d'alliage

Cette étude, menée dans le cadre d'un contratlaweciété Posco, fut réalisée par J. Balak,
post-doctorant en 2006 au GPM.

Publication :

BAL 07  Cementite decomposition of pearlitic steels duricgld drawing J. Balak, X. Sauvag®. Lee, C.
Lee, P. Pareige, Advanced Materials Research, 28@87) 45-50.

Les éléments d'alliages, comme le Si, Mn, Cr, B, peuvent accroitre la résistance
meécanique des aciers perlitiques tréfilés par fneffiet de durcissement par solution solide.
Par ailleurs, ils peuvent aussi jouer un role ctiren modifiant les mécanismes de
décomposition de la cémentite. lls peuvent en effieicter la stabilité thermodynamique de
cette phase, et (ou) influer sur la cinétique dgdasformation soit en changeant la mobilité
des atomes de carbone ou bien en ségrégeant aufadesa-Fe/FeC. Ces idées ne sont
d’ailleurs pas nouvelles, Gridnev et Gavrilyuk é@nt explorées dés le début des années 80
par spectroscopy Mdssbauer [GRI 02] et plus récamrpar mesures thermomagnétiques
[GAV 03]. L’idée était donc ici de poursuivre dacstte voie mais en réalisant des analyses

en sonde atomique pour avoir accés a la distribuspatiale des éléments d’alliage.

32



Différents aciers ont été étudiés avec diversesuisnen Si, Mn et Cr (voir [BAL 07]), mais
dans ce mémoire nous ne présenterons que quelquesat obtenues sur un acier de
composition nominale : 0.8C, 0.2 Si, 0.5 Mn (%pdsdfilé jusqu’a un taux de déformation
€=3,5.

Dans la structure perlitique initiale, le siliciumest pas distribué de facon homogene et il
existe une forte partition au profit de la ferrieigs. 2.3 et 2.4), notons également une
ségrégation significative le long des interfaces-e/FeC. Le manganese et le chrome
présentent une tendance inverse, ces résultatd étanconformité avec les données
disponibles dans la littérature [MIL 77, MIL 78, M96, WIL 79, WIL 82].

i STEEL 1
e M —— =
Mn Si a0 | 1222 T, -
70
e P & ;:
._"».‘: w40
A5 4 ——
7 S 0 - —“J/. ————— ‘\'
?-'.-": 6 2 4 & B 10 12 14 16 18 20
e )
.'_.-._..?.‘ . STEEL 1 —_J
e A r —
.\:‘- ,:)’E: 25
e g7
i i 15
s 1
b L
&‘ v 05 -
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by - A é 4 .a‘.,“q ’ © 2 4 © 8 10 12 13 16 18 2
Fig. 2.3 : Perlite non tréfilée — Volume analysé esonde Fig. 2.4 : Profils de concentration réalisés
atomique tomographique montrant (a) la distributiodu a travers la lamelle de R€ de la Fig. 2.3
C etdu Fe, (b) du Mn et (c) du Si [BAL 07] [BAL 07]

Apres déformation (Figs. 2.5 et 2.6), la cémerdgepartiellement décomposée, aussi il parait
clair que cette légére séegrégation en silicium suerfaces ne suffit pas a empécher ce
phénomene. Pour accroitre la ségrégation qui pbusentiellement jouer un réle de

« barriere », notamment dans le cadre du mécarimpiguant les dislocations, un alliage a

plus forte teneur en silicium a été étudié. Celaraduit par une concentration de Si en
solution solide dans la ferrite plus importantejsta niveau de ségrégation n’est pas modifié
de maniére significative [BAL 07]. Sur I'ensemblesdanalyses effectuées, il semble qu’a
déformation égale, une composition nominale plusrgée en silicium conduise a une plus
forte décomposition des carbures. Notons qu’urie tddservation est contradictoire avec les

résultats de Gridnev and Gravrilyuk qui avaient trmpar spectroscopie Mdssbauer que la
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teneur en silicium n'avait aucun effet significafERI 82]. Mais les analyses en sonde
atomique étant trés locales, et compte tenu detéfbgénéité de la microstructure
(distribution d’espacements interlamellaire évogpuéeédemment) il est difficile de conclure
a partir de ces mesures sur l'influence de la teartsilicium sur le taux de décomposition de
la cémentite. Pour les mémes raisons, liées gplesentativité des mesures effectuées, nous

n'avons pu clairement conclure sur I'effet du cheom

STEEL 1
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Fig. 2.5: Perlite tréfilée &= 3.5- Volume analysé en sonde Fig. 2.6: Profils de concentration
atomique tomographique montrant la distribution d@ et du Fe réalisés a travers la lamelle de k@
[BAL 07] de la Fig. 2.5 [BAL 07]

2.1.3 Vieillissement

Cette étude, soutenue financierement par la soMétBelin, fut menée dans le cadre de la
these de C. Maury: « Etude du comportement, dedéemnmagement et de la rupture en
torsion des aciers perlitiques fortement tréfilgMAU 08], soutenue le 6 juin 2008 a I'Ecole
Centrale de Paris. Il s’agit d’'une collaboratioreaVéquipe du Prof. C. Prioul du MSSMat
(UMR CNRS 8579). Une petite partie de cette thesgaconsacrée a I'étude des évolutions
de la microstructure des aciers perlitiques lorvigillissement naturel (Travaux non publiés

a ce jour).

Le tréfilage engendre des modifications microstitales majeures et notamment un
accroissement considérable de la proportion diatessa-Fe/FgC. Lié ou non a cela, il en
résulte également une décomposition au moins partide la cémentite. Aussi la

nanostructure des aciers perlitiques tréfilés Mst-dres éloignée de [I'équilibre

34



thermodynamique. Compte tenu de l'importante migbiies atomes de carbone dans la
ferrite a des températures proche de I'ambiantgyeut donc naturellement s’attendre a une
médiocre stabilité thermique de ces matériaux. N@ams, de facon surprenante, comme
'ont montré différents auteurs, la nanostructemellaire est relativement stable jusqu’une
température de 200°C [ARA 93, LAN 97], et au-dela @bserve une globulisation des
lamelles de cémentites. Néanmoins, au cours dillissement a basse température, divers
phénoménes de restauration ont pu étre mis enrgdte maniére indirecte par des analyses
calorimétriques, des mesures de resistivité ourdigement interne [WAT 96, BUO 98].
Celles-ci se traduisent généralement par des i@rgtsignificatives des caractéristiques
mécaniques, notamment la limite élastique et Fajement a la rupture [LAN 95]. Ces
évolutions sont bien souvent attribuées a une trdulifion des atomes de carbone issus de la
décomposition de la cémentite et présents en ealublide dans la ferrite. La sonde
atomique tomographique est certainement la seutbnigue expérimentale permettant
d’observer directement de tels phénomenes. Tosgtefoi protocole particulier a di étre mis
en place pour pouvoir étudier les conséquences deitlissement naturel (a température
ambiante). Ainsi, directement en sortie de filideematériau est stocké dans I'azote liquide
pour bloquer tout mécanisme de diffusion. Il n'est sorti que pour la préparation des
échantillons de sonde atomique suivie de I'intrdiducdans la chambre d’analyse sous vide a
une température de 80 K (soit un vieillissementmbiante inférieur a 30min). Pour nous
affranchir des problémes liés a I'hétérogénéitéladstructure (distribution d’espacements
interlamellaire), certains échantillons ont été tiphement analysés, puis vieillis
naturellement sous vide durant un mois a températmnbiante avant de poursuivre l'analyse
dans la méme zone. Il a ainsi pu étre montré que 8] :

1- Dans les zones ou la cémentite est fortemertndgosée (fin espacement interlamellaire),
les zones riches en carbone sont fragmentées &r der filiere, puis la distribution des
atomes de carbone s’homogénéise au cours dusgeittient naturel.

2- Dans les zones ou la cémentite est peu décomplzsge espacement interlamellaire), la
ferrite est sursaturée en carbone en sortie dadiket s’appauvrit au cours du vieillissement
naturel.

Ces observations semblent donc indiquer que :

1- Au moins une partie de la décomposition de faerdtite interviendrait en sortie de filiere
suite a la fragmentation, allant dans le sens deg#abilisation thermodynamique.
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2- En sortie de filiere, il y a du carbone en Solutsolide dans la ferrite méme dans les zones
ou la décomposition de k& est peu avanceée, allant dans le sens du piégeages atomes
par les dislocations.

Ainsi les mécanismes pourraient-ils étre multiplé€&ar ailleurs, vouloir corréler ces
observations structurales a I'évolution des pragsénécaniques est probablement utopique
encore une fois a cause de la trés grande distibdfespacement interlamellaire puisque

d’'une zone a l'autre des mécanismes différents clostrvés.

2.1.4 Matériau modele pour comprendre les mécanisrde dissolution de RE

Cette étude a été menée en collaboration aveciéédichelin et les résultats montrés ici

furent obtenus dans le cadre du stage de maskader Quelennec en 2004.

Publication :

SAU 06a Nanostructure of a cold drawn tempered martensititeel, X. Sauvage X. Quelennec, J.J.
Malandain, P. Pareige, Scripta Mater, 54 (2006910803.

La sonde atomique est certainement un outil inaon@ble pour I'étude des mécanismes
conduisant a la décomposition de la cémentite tarpermet d’accéder a la distribution
spatiale des atomes de carbone et aux gradierdemdentrations. Néanmoins, deux aspects
importants doivent étre consideéres :

1- Bien qu’il ait été montré depuis de nombreuse®as que cette technique permettait de
faire des mesures quantitatives de concentratiorcsadbone dans les aciers [SHA 92], il est
aussi bien connu que le champ d'évaporation detaeatite et de la ferrite sont différents
[MIL77]. Cela peut se traduire par des aberratidmsrajectoire au voisinage des interfages
Fe/FgC et des effets de grandissements locaux pouviattarf les gradients de concentration
mesurés. Néanmoins, compte tenu des faibles \argatie densité locale observées dans les
volumes reconstruits pour ce systeme (un rapppitjiment inférieur a deux), la résolution
spatiale latérale de l'instrument n’est certainenpas affectée de maniere significative (i.e.
toujours égale a environ 0,5 nm).

2- Comme toute technique d’analyse locale, les desmu’elle fournit peuvent souffrir d’'un

mangue de représentativité. Ce point est parti@mient important dans les cas des aciers
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perlitiques tréfilés pour lesquels nous avons déjqué la trés large distribution
d’espacements interlamellaire [LAN 70, LAN 77]. Refons que celle-ci résulte d’abord de
la distribution d’espacement interlamellaire destiaucture perlitique initiale, mais surtout de
variations locales importantes de la déformatiéadia I'orientation aléatoire des colonies par
rapport a la direction de tréfilage [TOR 98]. Noo'sborderons pas ici le probleme de
I'hétérogénéité de déformation entre le cceur epdau des fils inhérent au procédé de
tréfilage, puisque les échantillons de sonde atoejiggalisés par électrochimie, sont toujours
issus du cceur. Ainsi est-il toujours difficile dengparer des analyses effectuées sur des
échantillons différents, ou tout simplement de @tra le véritable taux de déformation subit

localement par la structure.

EHT =15.00 kv Signal A = SE2
Mag = 30.00 KX '—' WD= 7mm Photo No. = 8250
= A

Fig. 2.7 : Distribution des carbures (contraste a@lp dans I'acier
martensitique revenu (MEB, électrons secondaireSAU 06a].

C’est pour palier & ce probléme spécifique qu’ureraprésentant une distribution plus
homogeéne de carbures a été tréfilé puis analysédl@aboration avec la société Michelin). Il
s’agit d’'un acier martensitique revenu avec une fige distribution de carbures &2 (Fig.
2.7). Apres tréfilage avec un taux de déformatien0,5 (Fig. 2.8), les interfacesFe/FeC
deviennent diffuses (fleche 1). Cela indique claieat que la décomposition débute deés les
premiers stades de déformation. Le large gradiétdlant sur plusieurs nanometres pourrait
traduire la présence d’atomes de carbone dansseauéeomplexe de dislocations piégées a

I'interface a-Fe/FeC.
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Fig. 2.8 : Acier tréfilé £ = 0,5 (a) Distribution des atomes de carbone damswolume analysé en sonde
atomique tomographique, (b) profil de concentratigntravers l'interface FeC/a-Fe (fleche 1) — en encart
profil caractéristique avant déformation, (c) profde concentration a travers la zone enrichie enrlcane
(fleche 2) [SAU 06a.]

Par ailleurs, des zones enrichies en carbone appanfau sein de la matrice ferritique (Fig.
2.8, fleche 2). Elles présentent une concentrationilaire a ce qui est typiquement rapporté
dans la littérature pour des ségrégations le langlidlocations [WIL 00]. Aussi, il pourrait
s’agir d’atomes de carbone provenant de la décoitmuosle certains carbures.

Pour des taux de déformation plus élevés, une tstridamellaire identique a celle
couramment observée en sonde atomique sur des geditiques apparait (Fig. 2.9). Elle
semble étre héritée de la structure en latte deméatensite initiale. Les carbures,
majoritairement localisés aux joints de lattesu(lprivilégié de germination lors du revenu)
sont décomposés au cours de la déformation ett®ma serait ensuite redistribué le long de
ces joints de latte. Progressivement, toute la oéteesemble décomposée, et plus aucune

particule de stoechiométrie &&n’est détectée aprés une déformatioe=:6 (Fig. 2.10).
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Fig. 2.9 : Acier tréfilé = 1,6 - (a) Distribution des Fig. 2.10: Acier tréfilé &= 3,6 - (a) Image de
atomes de carbone dans un volume analysé en sonaiécroscopie ionique montrant des carbures (fleches)
atomique tomographique, (b) nanoclusters desEe et la zone analysée en sonde atomique (carré), (b)
imagés en gris clair (c) profil de concentrationla Distribution des atomes de carbone dans un volume
travers la lamelle riche en carbone, (d) champ claianalysé en sonde atomique tomographique, (c) profil
(MET) montrant une structure lamellaire dans la de concentration a la travers les 2 lamelles richers
section du fil et la présence de cémentite surlleh® carbone [SAU 06a]

de diffraction [SAU 06a]

Exactement comme pour les aciers perlitiques,ifiaffient local de la structure va dépendre
fortement de I'orientation des lattes de martengde rapport a la direction de tréfilage, et
toutes les zones ne sont pas aussi fines a I'isstétilage. Dans une zone plus grossiere, une
dislocation a pu étre interceptée grace a des wdg@ms en microscopie ionique. L'analyse
effectuée dans cette zone montre clairement qupitige une grande quantité d’atomes de
carbone (Fig. 2.11). Ainsi, ces résultats monttentnaniére claire le rdle important joué par

les dislocations dans la décomposition des carbures
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(b)

Fig. 2.11 : Acier tréfilée= 3,6 — (a) Image de microscopie ionique montranteuspirale caractéristiqgue de la
composante vis d'une dislocation dans la ferritdh) (distribution des atomes de carbone autour deteet
dislocation (composition moyenne 2,7%at.+0,1) [SABa]

2.1.5 Conclusions

L’affinement des carbures au cours de la déformagist certainement un facteur important
conduisant a leur décomposition. Néanmoins, audedgs résultats présentés precédemment,
il apparait aussi que le taux de déformation pdogalement semble jouer un réle. Nous
avons en effet montré dans le cas de l'acier msittgne revenu que la décomposition
débutait dés les faibles taux de déformation. Aitee, il est donc intéressant de comparer le
tréfilage a la torsion sous pression (HPT) car desx techniques offrent la possibilité de
fortement déformer un acier perlitigue mais dans denditions tres différentes. Ces
différences sont résumées dans le tableau 2.1 agtraetérisent notamment par une pression
hydrostatiqgue beaucoup plus élevée en HPT, cearmqt d’obtenir des taux de déformation
plus grands sans endommagement. La vitesse estnéggal tres différente, elle est souvent
importante en tréfilage, en particulier pour lesgédés industriels, ce qui peut engendrer des

echauffements significatifs, contrairement au HPT.

Vitesse de | Température | Procédé Mode de Pression Taux de
déformation déformation | hydrostatique déformation
caractéristique
Tréfilage > 10 > Tamp(?) | Discontinu| Cisaillement <1 GPa 1-4
multiple
HPT <10? = Tamb Continu | Cisaillement ~ 5 GPa 50 - 500
pur

Tableau 2.1 : comparaison entre tréfilage et HPT

En collaboration avec Y. Ivanisenko (INT, Forshusrgzum Karlsruhe, Allemagne) et R.

Valiev (IPAM, USATU, Ufa, Russie), nous avons étudh stabilité des carbures dans un
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acier perlitique déformé par HPT a des taux derd&tion bien supérieur au tréfilage [IVA
06, SAU 07a]. Pour des trés forts taux de défownatly > 200), la cémentite est
completement dissoute, mais pas pour des tauxrmgtiiaires de I'ordre dg~ 50 (Fig. 2.12).
Aussi le tréfilage semble-t-il beaucoup plus effiegoour décomposer les carbures. Cela
pourrait étre la conséquence d'une localisationladeléformation dans des bandes de
cisaillement en HPT, mais ce phénoméne n'a jamaigtpe directement observé dans nos
échantillons. On peut alors imaginer que la plende vitesse de déformation en tréfilage
favoriserait la formation de plus grandes densigslislocations qui, comme nous l'avons vu
préecédemment, jouent un réle important dans leamsmes de redistribution des atomes de
carbone. A ce titre, il est intéressant de complaseprofils de concentrations des figures 2.8
(b) et 2.12 (b). Les interfacesFe/FgC sont manifestement moins diffuses dans les premie
stades de la décomposition par HPT, probablemertepque la densité de dislocations

permettant de recevoir des atomes de carbonenyass grande.

at. % C

b)

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22 24
nm

Fig. 2.12 : Acier perlitique déformé par HPTy=60) — (a) Volume analysé en sonde atomique tompgrque
et montrant la distribution des atomes de carbo(Ig) profil de concentration a travers l'interface ésC/a-Fe
montrant des gradients de concentration a la foiand le carbure (4 a 12 nm) et dans la ferrite (1&24 nm)
[SAU 07a].

Si comme on peut le penser, la décomposition déreentite est néfaste pour la ductilité des
aciers perlitiques tréfilés et leur stabilité thayue (vieillissement naturel), alors la vitesse de
tréfilage pourrait étre un parameétre clé pour ofsm ces propriétés. Néanmoins, ce
parameétre étant inversement proportionnel a laywiddté, il n’est surement pas raisonnable

d’un point de vue industriel de le réduire de dettkes de grandeur...
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2.2 Composites Cu/X

2.2.1 Introduction

En suivant une stratégie proche de celle appligade aciers perlitiques (tréfiler pour
nanostructurer pour accroitre la résistance méuaahiql est possible aussi d’élaborer des
conducteurs renforcés constitués d’'une multituddildments (X) au sein d’'une matrice de
cuivre (Cu). Ces composites de type Cu/X sont damaux multifonctionnels combinant
une haute résistance meécanique et une excellemducivité électrique. lls ont été
développés notamment pour la réalisation de bolpoes champs magnétiques pulsés. Afin
de préserver les propriétés électriques de la oeatlie cuivre, c’est essentiellement les
combinaisons avec des éléments immiscibles comnjeEé 60, BIS 96], Cr [LEE 03], Ta
[VID 06], Ag [OHS 03], Nb [RAA 95, PEL 87, SNO 98HI 02] ou Ag+Nb [RAA 98] qui
ont été explorées. A ce jour, il semble que ce Issitcomposites Cu/Nb avec une fraction
volumigue de Nb de l'ordre de 20% (vol.) qui offrée meilleur compromis de propriétés.
Ces matériaux peuvent étre réalisés de deux manisa@t en tréfilant une structure
dendritique brute de solidification ou bien parfitage cumulé avec ré-empilement (ACD,
voir section 1). Dans tous les cas, ce sont desrmétions tres élevés (typiquement 5 <

10) qui sont exercés a froid {) et qui produisent un affinement trés prononcé&eahfort
sous forme de filaments nanométriques alignésrig tte I'axe du fil. Ainsi, tout comme dans
les aciers perlitiques tréfilés, il s'agit de stures poussées trés loin de I'équilibre
thermodynamique et comme je I'ai montré dans magatrx de these, cela peut conduire
localement & une amorphisation associée a un neliorgé de Cu et de Nb [SAU 01].
Néanmoins, I'analyse de ces zones de mélange ejrddgents de concentration par sonde
atomique tomographique est particulierement dd@iqadur ce systéme a cause de la tres
grande différence de champ d’évaporation entreuiere de structure cfc (30 V rith et le
niobium de structure cc (37 V ith Ainsi les reconstructions 3D des volumes analytdes
interprétations qui en découlent sont elles togquotentiellement biaisés par des effets de
grandissements locaux.

Pour étudier la formation de mélanges hors éqeilibduits par les fortes déformations issues
du tréfilage tout en s’affranchissant de cet adefdes études ont donc été menées sur un
nanocomposite filamentaire Cu/V élaboré dans denditions similaires. En effet,
contrairement au couple Cu/Nb, le cuivre et le dama présentent des champs d’évaporation

trés similaires.
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2.2.2 Nanocomposites filamentaires Cu/V

Cette étude a été menée en collaboration avec PrdPantsyrny du Bochvar Institute of
Inorganic Materials (Moscou, Russie) ou le nanoawsitp filamentaire Cu/V (20%vol. V) a

été élaboré par fusion a l'arc, puis tréfilé adrél,my jusqu’a une déformation cumulée de
€£€=09,2.

Publication

SAU 09b Atomic scale characterization of deformation indutteinterfacial mixing in a Cu/V
nanocomposite wireX. SauvageC. Genevois, G. Da Costa, V. Pantsyrny, Scriptaedalia 61
(2009) 660-663

Les images STEM (champ clair et champ sombre amaylde la figure 2.13 montrent la

microstructure du composite Cu/V dans la sectionfidu_es filaments de vanadium qui

apparaissent en noir sur le champ sombre (Fig. @3nt une morphologie trés tortueuse.
Cette structure dite en «ciels de Van Gogh » @& conséquence bien connue de la
déformation non axi-symmétrique du vanadium cubicgmetré due a la forte texture de fibre
<110> que cette phase développe au cours du géfialL 97]. L'épaisseur de ces filaments
est comprise entre 2 et 30 nm alors que les gdensuivre, visibles sur I'image en champ

clair (Fig. 2.13(a)) ont une taille qui varie ensi@et 200 nm.

am——(2)

Fig. 2.13: Microstructure du nanocomposite Cu/V (@®n du fil) vue en STEM (a) Champ clair, (b) chgm
sombre annulaire (les filaments de V apparaisseatrdbres) [SAU 09b] — clichés E. Okunishi (JEOL)

Des clichés a haute résolution ont été enregida@s une zone ou la taille des filaments n’est
gue de quelques nanomeétres (Fig. 2.14 (a), (l)ktl{e profil d'intensité du signal HAADF
enregistré nous renseigne sur les gradients deentrations en vanadium (Fig. 2.14 (c)). Sur
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les images, l'interface cristallographique entre nfatrice de cuivre et un filament de
vanadium est marquée d’'une fleche. On constaté existe un fort gradient d’intensité du
signal HAADF dans le cuivre cfc, celui peut toufaét étre corrélé a un mélange forcé de
vanadium dans le cuivre, comme cela a déja éténabgmur les composites Cu/Nb [SAU
01], ou Cu/Ag [OHS 03]. Notons cependant que, dEnscas présent, aucune trace
d’amorphisation a l'état solide n'a pu étre détecbntrairement au systeme Cu/Nb.
Néanmoins, ce gradient qui s'étale sur seulememh pourrait étre un artefact résultant d’'une
rugosité de linterface ou bien de son orientatiomparfaite par rapport au faisceau
électronique. Des analyses en sonde atomique t@ploigue permettent de lever cette

ambiguité et offrent une mesure quantitative.

2800 L')
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2400
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2000
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1600
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Fig. 2.14: Images en STEM a haute résolution defanostructure du composite Cu/V, (a) image chamaicl
ou la résolution atomique permet d’identifier unenterface cristallographique Cu/V, (b) image en cham
sombre annulaire ou le contraste révéle en somtes filaments de V, (c) profil d’'intensité du signahamp
sombre montrant un gradient de concentration en \arg le cuivre cfc (a droite de la fleche), (d)
agrandissement de la zone interfaciale montrantrésolution de l'interface a I'échelle atomique [SAD9b] —
clichés E. Okunishi (JEOL)
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La reconstruction 3D des volumes analysés montiamement les filaments de vanadium
(rouge) dans la matrice de cuivre (bleu) (Fig. 4d)5 (b)) et un profil de concentration tracé
a travers diverses interfaces Cu/V montre queexidte des zones pures en cuivre, il y a aussi
des régions ou les concentrations s’écartent emdsment des limites de solubilité d’équilibre
(0,8 %at. V dans Cu cfc a 1393 K et 8 %at. Cu dabsc a 1803 K [SHU 91]). Pour mieux
visualiser ces zones de mélange, une cartographieque 2D a été réalisée dans une tranche
du volume analysé (Fig. 2.15 (d)). Les filamentsvdmadium y apparaissent clairement
fragmentés et de forts gradients sont visibles dariis1 canal de cuivre situé entre les deux
flaments de vanadium. On notera aussi une fineezae mélange a [linterface
matrice/filament dont I'épaisseur vaut environ 2,ren accord avec les observations STEM
(Fig. 2.14).

wire axis
—

wire axis

wire axis
—

Fig. 2.15: Analyse en sonde atomique du nanocompsTu/V, (a) et (b) Cartographies 3D montrant les
filaments de V (rouges) dans la matrice de Cu (l#¢u(c) profil de concentration a travers des infi@ces
Cu/V, (d) Cartographie chimigue 2D montrant des @rfaces Cu/V diffuses et une fragmentation progrizes
des filaments [SAU 09b].
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Ainsi la déformation plastiqgue intense par tréfdageut-elle engendrer la formation de
solutions solides hors équilibre, tout comme parage de poudres (voir section 1). Dans le
cas présent on constate que ce mélange mécanigtrdbae a la fragmentation des filaments
de vanadium les plus fins. Contrairement au syst€m@lb, ce mélange n’est pas associé a
une amorphisation locale de la structure. Notore lgs systemes Cu/V et Cu/Nb ont une
enthalpie de mélange positive semblable (de I'odér& kJ mét [BOE 89, MIC 97]), on peut

donc raisonnablement penser que I'amorphisatiors darsystéme Cu/Nb s’opére aprées la
formation du mélange, comme suggéeré dans lI'appraeh&. Ma [MA 03b]. Le systéeme

Cu/V, lui ne s’amorphiserait pas a cause d'uneédifice moins favorable entre I'énergie

libre de la solution solide et celle de la phaserine.

Néanmoins, au-dela de la simple constatation, am génterroger sur les mécanismes
physiques a l'origine de la formation de tellesuiohs solides hors équilibre. C’est tout
I'objet de la section suivante ou une méthodolagiécifique a été mise en place pour tenter

de clarifier ces phénomeénes.
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3. Mélanges hors équilibre obtenus par SPD

3.1 Introduction

Ces travaux, initiés en 2004, ont été entrepricataboration avec le Prof. R. Pippan du
Erich Schmid Institute (Leoben, Autriche) (PHC Aread 2006-2007). Il s’agit d’une part
d’étudier I'évolution de structures bi-phasés sodgformation plastique intense
(codéformation et mécanismes de nanostructuratginyl’autre part de comprendre les
mécanismes physiques d'interdiffusion forcée dasss dystemes hyperdéformés. En effet,
méme si de nombreux travaux ont été publiés spréparation par broyage mécanique de
solutions solides sursaturées hors équilibre, lésamismes de formation de ces alliages dits
« forcés » ne sont toujours pas clairement idéstifiCf chapitre 1). Nous avons choisi le
systeme CuFe comme systeme modéle, en particidiee pque la formation de solutions
solides hors équilibre par broyage mécanique yéatréls largement étudiée par diverses
techniques [YAV 92, ECK 93, JIA 93, JIA 98, MA 99UA 97, HUA 98, WAN 01]. Notre
approche a été d'utiliser la torsion sous pressitense (HPT, voir chapitre 1), technique de

déformation plastique intense qui offre de nombravantages :

- Elle produit des échantillons massifs facilementlgsables en MET ou sonde
atomique

- Les échantillons ne présentent pas de risque dearoomtion contrairement au
broyage de poudres

- Les paramétres de déformation sont parfaitementr@és (taux de déformation,

vitesse, température)

Notons qu’il y a plusieurs années, il avait été mmdmu’il était possible d'obtenir des
solutions solides hors équilibre par cette techamid@ans les systemes Cu-Fe [TEP 93] et Fe-Al
[STO 03], mais l'influence des paramétres de défdimn comme la vitesse ou bien la
température n'avaient jamais été explorés. Paua| la sonde atomique tomographique est
bien entendu un outil de choix pour l'étude a léih atomique des gradients de
concentration induits par la déformation. L'essantie ce projet a été confié et mené a bien

par Xavier Quelennec lors de sa thése soutenlnavérsité de Rouen le 13 mars 2008.
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Publications :

SAU 05a Mechanical alloying of Cu and Fe induced by sevetastic deformation of a Cu-Fe composjte
X. SauvageF. Wetscher, P. Pareige, Acta Mater, vol. 53jds8, p. 2127-2135, 2005.

SAU 05b Nanoscaled structure of a Cu-Fe composite processgdHigh Pressure TorsionX. Sauvageand
R. Pippan, Mater. Sci. Eng. A 410-411 (2005) 345.

SAU 06b 3D-Atom Probe investigation of vacancy induced irdi#fusion during High Pressure Torsion
deformation,X. SauvageMater Sci Forum 503-504 (2006) 433-438.

QUE 10 Homogeneous Cu-Fe supersaturated solid solution gaeed by SPD, influence of processing
parameters and physical mechanisms, Quelennec, A. Menand, J.M. Le Breton, R. Pippén,
Sauvage, Philos. Mag. Vol. 90, No. 9, March 2010;9-1195

3.2 Etude expérimentale de solutions solides horguélibre dans le systeme Cu-Fe

L’alliage de départ Cu-Fe a été faconné par cadgd cumulé avec ré-empilement (ACD,
voir chapitre 1). Il contient majoritairement duivce (88%vol.) notamment pour des raisons
liées au proces, le cuivre étant en effet plusildugtie le fer et de ce fait plus facile a tréfiler
Par ailleurs, comme la formation de solutions sdid également été suivie par spectroscopie
Mdossbauer, il était préférable de tenter de réatlss solutions solides de fer dans le cuivre
cfc plutdt que de cuivre dans le fer cc, car 'earnement des atomes de fer est ainsi bien
plus fortement modifié. Aprés I'opération de cdfitagje, un nanocomposite filamentaire Cu-
Fe est donc obtenu. Sa microstructure se caract@as des filaments de fer cc d'une
épaisseur comprise entre 25 et 100nm, alignéstgde I'axe du fil (Fig. 3.1). Le composite
est ensuite sectionné en disques pour la déformaticense par HPT a divers taux de
déformation (jusque 25 tours), diverses vitesseséermation (0,2 et 0,02'% et diverses
températures @ et dans I'azote liquide, i.e. approx. 77K). ApHRT, des échantillons sont
prélevés a 3 mm du centre du disque pour analysesmde atomique tomographique et

observations en MET.

longitudinal (MEB) [QUE 10]
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Apres 25 tours de HPT, la microstructure est togement modifiée et une structure equi-axe
nanometrique est formée avec une taille de graingpadse entre 10 et 50 nm (Fig. 3.2 (a) et
(c)). Il est intéressant de noter que la ferriteigue centréeo-Fe) n’est plus détectée sur les
clichés de diffraction (Fig. 3.2 (b) et (d)) alayse des analyses EDX (energy dispersive X-
ray spectroscopy) indiquent une teneur en Fer d& 42%. Pour confirmer la présence d’une
solution solide hors équilibre de fer dans le ariigfc, des analyses en sonde atomique ont été
entreprises. Les données de la Fig. 3.3 montréttefement que le fer est distribué de fagcon

homogene dans tout le volume analysé avec une mtvatten moyenne en accord avec celle

mesurée par EDX.

- Frequency I Experimental distribution

M Bernoulli distribution

— Difference distribution

- (211) bece-Fe
. (220) fec-Cu—_ I
-——(200) bce-Fe

: S (110) becFe
(111) fcc-Cu

-200 -

Fig. 3.2: (a) Champ clair (MET) montrant la Fig. 3.3: (a) Distribution du fer dans un volume
microstructure du composite Cu-Fe avant analysé en sonde atomique apres 25 tours de HPT a
déformation par HPT, (b) cliché de diffraction 293K (concentration moyenne 12,6+0.1 %at. Fe),
correspondant, (c) nanostructure equi-axe (b) Histogramme montrant la distribution de
obtenue aprés déformation par HPT (25 tours a fréquence des concentrations mesurées dans un
293K), (d) cliché de diffraction correspondant volume de 1,2x1,2x1,2 niret comparaison avec une
[QUE 10]. distribution aléatoire théorique (Bernouilli) [QUE
10].

En spectroscopie Mdssbauer, la ferot&e se caractérise sur les spectres d’absorptionma
sextuplet magnétique alors que les atomes de feyokiion solide engendrent un doublet
paramagnétique [JIA 93, CAM 75]. Ainsi, en suivBévolution de ces deux contributions, il
est possible de quantifier l'influence des paraestie la déformation sur la proportion
d’atomes de fer forcés en solution solide. Les spede la figure 3.4 montrent clairement
I'effet de la déformation : dés 5 tours le procassst enclenché, a 14 tours une majorité des
atomes de fer se trouvent en solution solide, et @& tours il ne reste plus qu’une petite
minorité d’'entre eux dans de la phasd-e. Cela pourrait paraitre en désaccord avec les

analyses de sonde atomique qui montrent une distsibhomogéene des atomes de fer, mais
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en fait nous avons pu Vvérifier que cette phmadee n’'était présente qu'au centre du disque de
HPT, zone ou la déformation est moindre (théoriger@nmulle au centre). Ainsi, grace a la
spectroscopie Mossbauer il est possible de tegtfluénce des parameétres de déformation
sur la formation de solutions solides hors égualifffig. 3.5). On constate clairement que la
déformation est le paramétre le plus influenteladance est la méme pour les trois jeux de
parametres testés. Dans la gamme explorée (0,D2as9]1), I'influence de la vitesse de
déformation n’entraine pas de différences sigrtifrea. Une déformation a basse température
semble quant a elle ralentir légérement le prosssais la proportion d’atomes de fer en

solution solide est malgré tout tres importante&s@5 tours de HPT (approx. 70%).

Velocity (mm/s)
10 0 +10

a) 0turn

100 - —+293K/£=0,2s"

90 4 293K/2=0,02s"
80 -
70
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10 HPT turns
L

0 5 10 15 20 25

ot T #, R el

b) t 5 turns

= 77K/£=0,2s"

Absorption (%)

Fraction of Fe atoms in solid solution (%

il

Fig. 3.4: Spectres Méssbauer du composite Cu-Fe Fig. 3.5 : Proportion des atomes de fer en solution
obtenus pour différents niveaux de déformation solide dans le cuivre cfc calculée a partir des
par HPT et montrant la disparition progressive du  spectres Mdssbauer en fonction du nombre de tours
signal de la ferrite (sextuplet) au profit de celui  de HPT, pour différentes vitesses de déformation a
d’une solution solide (doublet central) (mesures et 293K et 77 K (mesures et ajustements par J. M. Le
ajustements par J. M. Le Breton) [QUE 10]. Breton) [QUE 10].

Pour comprendre les mécanismes physiques a l'erigm la formation de ces solutions
solides hors équilibre, il est nécessaire d'étudiévolution de la microstructure pour

différents taux de déformation. Apres 5 tours d&d Hedmme le montre le cliché de MET de
la figure 3.6 (@) il existe toujours des zonesnfiéataires héritées de la structure initiale du
composite. Il est cependant intéressant de noter cgux-ci ont pivoté dans le plan de
cisaillement sans se fragmenter de facon importames en s’affinant. Néanmoins, cet
affinement est beaucoup moins important que cergaioait pu prévoir en supposant que la
déformation est homogeéene dans tout I'échantilldie (@evrait étre inférieure & 1 nm). Ce
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phénomene est attribué a une localisation de larhéttion dans les larges canaux de cuivre
qui sont I'héritage des tubes utilisés pour leméidement lors de I'opération de co-tréfilage.

Quoi qu’il en soit, des interfaces Cu/Fe ont pueétmnalysées en sonde atomique
tomographique (Fig. 3.6 (b) et 3.7 (a)). Toutesitgsrfaces ne sont pas identiques : le profil
de la figure 3.7 (b) est chimiquement trés abruptgradient n'apparaissant que sur 2 nm a
l'interface (volume d’échantillonnage 1 nm). Pantre le profil de la figure 3.6 (c) montre un

gradient beaucoup plus prononcé, s’étalant sur @mmontrant notamment la pénétration des

atomes de Fe dans le cuivre cfc alors que le fifdrde fer reste pur.

b FrmT e "‘\i,.szv'v"”‘
~—at.% Fe {/
80 |
~ at.% Cu /
60 1 \ / —~%at. Fe

/
> - %at. Cu
40 + \

20 1 \

"“..-"-‘ \ e (nm)
S~
"‘L-"\.W-'-w AW 0 A
R R R S

ol PV
i e |

0 5 10 15 d(nm

Fig. 3.6 : Composite Cu-Fe apres 5 tours de HPT@BK (a) Fig. 3.7 : Composite Cu-Fe aprés 5 tours de
Champ clair (MET) montrant une zone filamentaire Ylet HPT a 293K (a) volume analysé en sonde
un large canal de cuivre (2), (b) volume analysé sonde atomique tomographique montrant la
atomique tomographique montrant la distribution dier et distribution du fer (en vert) et du cuivre (en
du cuivre dans les zones filamentaires, (c) profile rouge) 9 x 9 x 9 nm (b) profil de
concentration a travers un filament de fer montranin  concentration a travers l'interface (volume
gradient de concentration en Fe dans le cuivre (wole d'échantillonnage 1nm) — le gradient de
d’échantillonnage 1nm) [QUE 10] concentration  résiduel  (~1nm) est
principalement attribué a la rugosité
d’interface et aux possibles effets de
grandissement locaux.
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Pour des taux de déformation plus élevés, la stredamellaire n'apparait plus que
trés rarement et elle est beaucoup plus fine @&(a)). Les gradients de concentration
a travers les interfaces Cu/Fe interceptées dawusllene analysé en sonde atomique
(Fig. 3.8) montrent que le cuivre pénétre peu daphaser-Fe alors que les canaux de
cuivres contiennent jusque 30% at. de fer. Ces@esront en accord avec les mesures
par spectroscopie Mdssbauer et confirment quelpldéformation est importante plus
le fer se mélange dans le cuivre cfc. La figurerBdhtre deux images réalisées sur le
composite déformé a 77K, pour 14 tours (Fig. 3)9 € 25 tours (Fig. 3.9 (b)). La
comparaison avec une déformation réalisée a temupérambiante ne montre aucune

différence significative.
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Fig. 3.8 : Composite Cu-Fe aprés 14 tours de HP2%8K, (a) Champ clair (MET) montrant les
restes d’'une zone filamentaire et la présence al&e cubique centré, (c) volume analysé en
sonde atomique tomographique montrant la distribeti du fer et du cuivre, (b) profil de

concentration a travers diverses interfaces Cu/Feomtrant un fort mélange induit par la
déformation plastique intense [QUE 10].
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Fig. 3.9 : Composite Cu-Fe déformé par HPT a 77I&) Champ clair montrant I'interface entre
une zone filamentaire (1) et nanogranulaire (2) &y 14 tours de HPT, (b) Volume analysé en
sonde atomique montrant une distribution homogeéne der un aprés 25 tours de HPT
(concentration moyenne 12,2+0.1 %at. Fe) [QUE 10]

3.3 Discussion sur les mécanismes physiques

Pour comprendre I'évolution de la microstructurecaurs de la déformation par HPT et la
formation de solutions solides hors équilibres, xdeyproches différentes peuvent étre
considérées : la premiére impliqguant une déstalitis thermodynamique, et la seconde un

mélange purement mécanique.

Déstabilisation thermodynamique

Le systeme étudié se caractérise par une trée paiie de grains (ou de filaments) et donc
une tres grande proportion d’interfaces. Aussi, mentela a déja été suggéré pour le broyage
mécanique de poudres, la force motrice pour leotliien des particules de fer pourrait étre
I'énergie interfaciale considérable [YAV 92, ECK ,98EN 93]. Notons aussi qu’il a
récemment été proposé par Kozeschnik qu'un gradientoncentration pouvait réduire de
maniére significative I'énergie d’interface [KOZ J08Bien sdr, un grossissement des grains
aurait globalement le méme effet, mais la déforomapar HPT empéche ce mécanisme et
accroit méme de maniére continue la proportionteffaces Cu/Fe. Cependant, avec ce
scénario, le taux de décomposition et les gradidetsdiffusion ne sont pas seulement
contrélés par la force motrice mais aussi par labilite@ atomique. Ainsi, la diffusion
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thermique (au sens de la loi de Fick) doit-ellee &uffisante ou bien un mode de transport

alternatif doit exister.

(i) Diffusion thermique

Alors que durant le broyage mécanique, la tempérdticale peut s’accroitre de maniere tres
importante, ce n’est certainement pas le cas ars @rila déformation par HPT car la vitesse
de déformation est tres faible. Ainsi, comme la iit@batomique du cuivre dans-Fe et du
fer dans le cuivre cfc sont négligeable a tempésatumbiante [SAL 78, MAC 58], il faut

imaginer un autre mode de transport.

(ii) Mode de transport alternatif

Les matériaux nanostructurés par déformation pjastintense sont caractérisés par des joints
de grains dits « hors-équilibres » qui constituad « court-circuits » de diffusion [AMO 07].
lls possédent également de fortes densités decdigdas et de lacunes [SET 08, CAO 08,
VAN 03, WUR 91]. Toutefois, seuls ces deux derntgpes de défauts pourraient conduire a
la formation de solutions solides homogénes tajl@s nous les avons analysées en sonde
atomique tomographique. Notons cependant qu’ausé@gegation le long de défaut linéaire
n'a jamais été observée dans les volumes analysésrale atomique tomographique. Ceci
pourrait nous laisser penser que les lacunes pgesdiars de la déformation plastique intense
jouent un réle important. Depuis les années 60si@luis modéles ont été proposés pour
rendre compte de la formation de défauts poncpeisiéformation plastique [RUO 63, MEC
80, SAA 61] et l'influence des contraintes interf8AT 02, SAT 03] ou de tres grandes
vitesses de déformation [KOJ 03, KIR 99] ont aults explorée. Cependant, de fortes
concentrations de lacunes (typiquement 40L0* aprés hyperdéformation) ne peuvent suffire
a accroitre la mobilité atomique, il leur faut ausse mobilité significative. La déformation
par HPT s’effectue sous tres forte pression, dedi®ode 6 GPa ce qui correspond a une
déformation élastique de I'ordre de 5 % pour levuicfc et de 3% pour le fer cc. Il a été
montré que dans de telles conditions, la mobil#é hcunes pouvait étre accrue d’environ
30% [SAT 03]. Cela pourrait rendre compte de ldudibn du fer dans les échantillons

déformés a température ambiante [SAU 05].

Mélange purement mécanique
En suivant I'approche proposée par Bellon et Avekbbasée sur des simulations Monte

Carlo [BEL 95], et récemment étayée par des étadé&schelle atomique de poudres Ag-Cu
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broyées mécaniquement [WU 06], on peut imaginerwgucours de la déformation les

interfaces Cu/Fe soient cisaillées par le passapétée de dislocations. Ainsi des atomes
pourraient étre transportés d'une phase a l'awdndgtainant la formation d’'un mélange

meécanique au voisinage des interfaces puis s'émenqmtagressivement a tout le volume. Un
tel mécanisme est intrinsequement symétrique, fresilibre entre ces sauts forcés et la
séparation de phase induite par diffusion thermjupig tout a fait conduire a des gradients de
concentration asymétriques tels que nous en avmsergé en sonde atomique tomographique
sur notre composite Cu-Fe déformé par HPT. Ainggcaun tel scénario, les gradients de
concentration ne sont pas uniquement controlésepaux de déformation mais aussi par les
limites de solubilité (force motrice pour la sépiema de phase) et la mobilité atomique du
cuivre dans la phase-Fe et du fer dans le cuivre cfc. Au final, les @ditions suivantes sont

donc requises :

(i) Les interfaces Cu/Fe doivent étre cisailléaesdss dislocations

Ni en MET, ni dans les volumes analysés en sondmigtie nous n'avons pu observer
d’interfaces Cu/Fe cisaillées. Comme au cours éfilage, sous l'effet du cisaillement
continu en HPT, les deux phases se co-déformerst ldasens de I'écoulement. Néanmoins
pour les forts taux de déformation, les filamedviennent extrémement fins et se

fragmentent, la situation est alors peut-étre cbfiiée.

(i) Le cuivre et le fer doivent présenter une nhitbidifférente et/ou une force motrice de

séparation de phase différente doit exister potarlec et le cuivre cfc.

A basse température, le diagramme de phase FeiCpiugSt symétrique et la solubilité
mutuelle de ces deux éléments est trés réduitel08K, la solubilité de Fe (resp. Cu) est de
4%at. (resp. 2%at.) dans le cuivre cfc (resy=e cc) [MAS 86]. Ainsi, la force motrice de
décomposition est certainement plus grande danphkse a-Fe sursaturée en cuivre.
Néanmoins, la mobilité des atomes de cuivre damhésen-Fe est plus faible que celle du
fer dans le cuivre cfc (rapport cing entre les fioiehts de diffusions standards a 500K [SAL
78, MAC 64]). Ainsi, la moindre force motrice poaitr é&tre compensée par une mobilité
atomique plus grande. Cependant, comme nous akkon®ir par la suite, cette mobilité

atomique peut étre grandement affectée dans lestmos de déformation par HPT.

57



(iii) La diffusion thermique doit étre significaBvou bien un mode de transport alternatif doit

exister

Comme nous l'avons déja discuté dans la sectioncépgente déstabilisation
thermodynamique la diffusion thermique (au sens de la loi dek}iest négligeable a
température ambiante, mais les lacunes produiteslgpaléformation plastique peuvent
accroitre de maniére significative la mobilité atpue. A ce titre, il est intéressant de noter
gue des mesures par annihilation de positons omtrén@ue ces lacunes en exces avaient
tendance a s’agglomérer dans la phagee alors qu’elles sont souvent réparties de maniér
plus homogéne dans le cuivre cfc [OHK 03]. Ainging des conditions de HPT (notamment
forte pression hydrostatique), les lacunes auraiaetplus grande énergie de migration dans
le fer cc que dans le cuivre cfc. Cet effet potanc expliquer la formation de gradients de
concentration asymeétriques tels que nous les agbasrvés dans les volumes analysés en

sonde atomique.

3.4 Conclusions

L'objet de cette étude était de contribuer & undieuee compréhension des mécanismes
physiques conduisants a la formation de solutiamisles hors équilibres par déformation
plastique intense. L'analyse a I'échelle atomiqee dgradients de concentration combinée a
I'étude de linfluence des parametres de déformagiorait d0 nous aider a pouvoir trancher
entre les différentes approches proposées classantedans la littérature. Au final, les deux
modeles discutés déstabilisation thermodynamiquet mélange purement mécanidue
semblent réalistes, méme si le premier manque davps expérimentales pour la forte
mobilité atomique et le second pour le cisaillended interfaces Cu/Fe lors du HPT.

La formation de solutions solides hors équilibranétplus lente a 77K qu’'a température
ambiante, on serait alors tenté de trancher enufada premier. Néanmoins, a 77K la
mobilité des lacunes est si faible qu’elles ne petpermettre la diffusion du fer sur de
longues distances dans le cuivre cfc. Il persis® dbutes quant a la température réelle de
I'échantillon au cours de ces essais. Des mesurstsuimentées récentes montrent que
I'échauffement des échantillons de HPT est certagligeable pour les faibles vitesses de
déformation (inférieur a 50K pour une vitesse aedie de 0,1 tour/min), mais cela dépend
bien entendu aussi de ses dimensions et de laagwetd’écoulement [TOD 08].

Peut-étre I'étude de l'influence des parametredé@ermation (température et vitesse) sur une
plus grande amplitude permettrait de trancher derfgplus claire sur les mécanismes mis en

jeux. Notons toutefois que des déformations par lAPJasse température et faible vitesse
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(donc longue) sont difficile techniquement, et quoeir les grandes vitesses de déformation
(i.e. > 1 tour / min), ces paramétres ne sont giurs indépendants. Enfin, comme cela a été
fait par broyage des poudres, on peut égalemergosep que I'étude de la formation de
solutions solides de cuivre dans le ferFe cc, a partir d'un composite contenant
majoritairement du fer, apporterait également ddgces supplémentaires sur les mécanismes

physiques.
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4. Nanostructuration par déformation intense

Les mécanismes de nanostructuration par déformailastique intense ont été et sont
toujours trés largement étudiés, ils ont été rapate décrits dans le premier chapitre de ce
mémoire. Dans les métaux monophasés, c’est la ptioduet la réorganisation des défauts
cristallins, notamment des dislocations, qui cdetrb ces mécanismes. Ici, nous nous
sommes plus particulierement intéressés aux Sumtiou le contexte est changé par
l'introduction d’atomes de soluté qui vont forterharieragir avec les dislocations ou bien par
la présence d’une forte fraction volumique de sdegrhase.

4.1 Réle des ségrégations

Publications :

SAU 07b The role of carbon segregation on nanocrystalligati of pearlitic steels processed by severe
plastic deformationX. Sauvage and Y. Ivanisenko, J. Mat. Sci. 42 (200815-1621.

NUR 08 Nanostructure and related mechanical properties afi Al-Mg-Si alloy processed by severe
plastic deformation G. Nurislamova, X. Sauvage, M. Murashkin, R. Islafiey, R. Valiev,
Philos Mag Letters vol. 88, issue 6 (2008) p. 468-4

Dés que les techniques de déformation plastiquenset telles que le HPT ou I'ECAP ont
commence a se démocratiser a la fin des anné¢mfil0ence de différents paramétres sur la
nanostructuration ont été étudiés. Parmi eux, gqesigparametres meétallurgiques, comme Y.
Iwahashi et co-auteurs qui ont étudié l'influeneela concentration de Mg en solution solide
dans 'aluminium sur la taille de grains obtenue P&AP. Celle-ci décroit avec la teneur en
Mg : 1,3um pour 'aluminium pur, 0,45m pour 1%Mg et 0,2[Am pour 3%Mg. Cet effet est
attribué a la forte interaction entre les atomesalaté et les dislocations dont la mobilité
serait ainsi réduite [PIC 04]. Les interactionsreratomes de soluté et dislocations sont
effectivement bien connues (« atmosphéres de Cejrefussi il parait naturel d’imaginer
gue les atomes en solution solide jouent un ré@mifstatif dans les mécanismes de
nanostructuration, soit en favorisant I'écrouissa@g@igmentation de la densité de
dislocations), soit en modifiant la réorganisattes dislocations (« effet d’épinglage ») ou
encore en stabilisant les joints de grains (« effietdrainage »). Néanmoins, il n’existait
aucune preuve expérimentale prouvant que cet &ttt prépondérant lors de la déformation
intense. C’est ce qui a motivé notre étude sur liaga d’aluminium contenant quelques

pourcents atomiqgue de Mg, Si et Cu en solutiordeadit déformé par HPT, en collaboration
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avec notre partenaire Russe (IPAM-USATU, Ufa). utl expérimentale en MET et sonde

atomique tomographique a été réalisée dans le daghigost-doctorat par G. Nurislamova.

Fig. 4.1: Champ clair montrant la Fig. 4.2 : Reconstruction 3D d’'un volume analysé en
structure ultrafine d'un alliage AIMgSi sonde atomique et montrant la ségrégation de CiBet
hyperdéformé par HPT [NUR 08] (et dans une moindre mesure de Mg) sur un joint de

grains [NUR 08]

Apres HPT, la taille de grains moyenne obtenuedesfordre de 100nm, bien inférieure a
celle obtenue dans de I'aluminium pur déformé ddes conditions similaires (800 nm)
[ZHI 05] (Fig. 4.1). Des analyses en sonde atomiguneographique montrent clairement que
les teneurs en Mg et Si aprés HPT (0,8+0,1 %a0,6#0,1 %at. respectivement) sont plus
basses que dans I'état non déformé (1,0+0,1 %dl,7eD,1 %at. respectivement). C’est la
conséquence de ségrégations le long de défauts (dans-joints ou joints de grains) tel que
celle montrée sur la Fig. 4.2. Ainsi, au coursaldéformation, ces atomes de soluté seraient
pieégés par des dislocations qui deviendraient maiobiles et s’organiseraient donc en
cellules plus petites que dans de I'aluminium jors de cette réorganisation, les atomes de
soluté se répatrtiraient le long des parois de lesljlempéchant leur coalescence et permettant
de préserver une taille de grains de seulemenh@®@n moyenne. Notons enfin qu’une telle
nanostructure permet d’obtenir une limite élastigeex fois plus élevée que celle obtenue

apres un traitement de durcissement structuratlatdrsur le méme alliage [NUR 08].

L'influence des atomes de soluté sur les mécanisdesnanostructuration n’'est pas
I'exclusivité des alliages d’aluminium et nous asquu mettre en évidence un phénomeéne
similaire dans un acier perlitique fortement déférr@omme nous I'avons vu au chapitre 2,

sous l'effet d’'une déformation intense, les carbueenotamment la cémentite {E¢ peuvent
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se dissoudre et des atomes de carbone sont dgsédi en solution solide dans la ferrite.
Ainsi en collaboration avec Y. Ivanisenko (INT-Fomsngzentrum Karlsruhe, Allemagne)
nous nous sommes intéressés spécifiguement audedlees atomes de carbone sur les
mécanismes de nanostructuration de la matricdifgre. Le carbone est trés peu soluble dans
le fer cubique centréafFe). C’est un interstitiel qui crée de fortes alistons du réseau
cristallin et de ce fait il présente une tres geaaffinité avec les dislocations. Aussi la tres
grande majorité du carbone libéré par la décompasites carbures va épingler les
dislocations et suivant un mécanisme trés similarecelui imaginé pour lalliage
d’aluminium, il va fortement accentuer la nanodinuation. Au final, les nanograins (taille
10-20nm) sont bordés d’'une ségrégation de carlmmmeme le montre nos analyses en sonde

atomique (Fig. 4.3).
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Fig. 4.3: Acier perlitique déformé par HPT (1 tour)(a) volume analysé en sonde atomique montrant la
distribution hétérogene des atomes de carbone, dstribution des atomes de carbone dans une petite
sélection, (c) distribution des atomes de fer ddasnéme volume montrant la présence de trois grajns
sous-grains) de ferrite et la ségrégation du carleoaux joints de grains, (d) profil de concentratiosen
carbone a travers un de ces joints de grains [SATbD

Finalement, sur la base de nos observations ada&foMET [MAC 06], METHR [IVAQ6] et
sonde atomique tomographique [SAU 07b], nous aponétablir un scénario rendant compte
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a la fois de la décomposition progressive de la erdite et de la formation de la
nanostructure finale (Fig. 4.4).

dislocations

Fe,C a-Fe Fe,Cl 2

25 %

at.% C
at.% C
S

~0%

Dislocation cell
boundaries |,

Fig. 4.4 : Représentation schématique du réle désnaes de carbone dans les mécanismes
de nanostructuration par déformation intense (a) ic bi-phasé (FeC+a-Fe) avant
déformation, (b) représentation schématique de Ecdmposition de F£ et transport des
atomes de carbone le long des dislocations, (chifiation des parois de cellules de
dislocations, (d) nanostructure finale [SAU 07b].

La microstructure initiale (perlite — Fig. 4.4(&9t multiphasée, constituée de ferrite avec une
trés faible quantité d’atomes de carbone en salud@ide (<0,1%at.) et de cémentite {Ep
stoechiométrique contenant 25%at. de carbone. desspremiers stades de la déformation,
(Fig. 4.4 (b)), une zone dépeuplée en carbonersgefdans la cémentite le long des interfaces
o-Fe/FeC (Fig. 2.12, chapitre 2). Il pourrait s’agir d'ates capturés par des dislocations
présentes de l'autre coté de linterface dans laitde comme suggéré par Gridnev et
Gavrylyuk [GRI 82]. Une fois dans la ferrite, cetmraes de carbone ont suffisamment de
mobilité pour diffuser le long des dislocationsfetmer ainsi des atmospheres riches en
carbone (Fig. 4.3). Ensuite, a mesure que la déftiom s’accentue, la décomposition de la
cémentite se poursuit, les lamelles se fragmerdgemiessentiel des atomes de carbone se
retrouvent piégés le long des lignes ou sur lesipake cellules de dislocations (Fig. 4.4 (c)).
lls empéchent ainsi une bonne partie des mécanislmagstauration, favorisant une tres
petite taille de cellules. Au final (Fig. 4.4 (cld,désorientation entre cellules s’accentue, alors
gue leur croissance ou coalescence est bloguéa fatte concentration en carbone le long
des paroais. Il en résulte une taille de grainsaddesnent 10 a 20 nm, dix fois plus petite que
celle obtenue dans du fer pur (ARMCO) déformé dhassconditions similaires [IVA 05].
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4.2 Matériaux multiphasés

Quelgues exemples traités dans les parties préssjammme les aciers perlitiques tréfilés
ou les conducteurs renforcés, nous montrent lesnpatités importantes offertes par les
matériaux multiphasés et nanostructurés. Dansdpitth 1, nous avons aussi évoqué les deux
routes possibles pour obtenir de telles nanostrestula déformation plastique intense peut-
étre appliquée aprés ou bien avant la séparatiophdee. Le premier cas correspond aux
aciers perlitiques tréfilées et nanocomposites fdataires Cu/X (chapitre 2). Il pose le
probleme de la co-déformation des différentes phasetventuellement de leur stabilité. Le
deuxieme cas pose, lui, le probléeme de la stabil#éla nanostructure au cours de la
séparation de phase. Une mobilité atomique sutfisast en effet nécessaire pour obtenir la
germination et la croissance des phases d’équilibaés dans ces conditions des phénomeénes
de recristallisation ou de croissance de grainyvgruégalement survenir. Dans cette partie,

nous traitons deux exemples qui illustrent ces deutes possibles.

4.2.1 Route 1 : Co-déformation

Cette étude a été menée en collaboration avecole Rr Pippan du Erich Schmid Institute
(Leoben, Autriche) (PHC Amadeus 2006-2007) et fat sujet du «diploma thesis »

(équivalent stage master) de Peter Jessner en 2006.

Publication :

SAU 08a Nanostructure and properties of a Cu-Cr compositeopessed by severe plastic deformation,
X. SauvageP. Jessner, F. Vurpillot, R. Pippan, Scripta W&&(2008) 1125-1128.

L'alliage étudié est un composite Cu-Cr43(%pds)tdanstructure initiale est formée de
particules de Cr d’'une taille moyenne dep®0 dispersées dans la matrice de cuivre (Fig.
4.5(a)). Au cours de la déformation en cisaillenEantHPT, ces particules s’allongent dans le
sens de I'écoulement et leur déformation hétéroggégendre une fragmentation qui conduit
a une réduction tres significative de leurs dimemsi Ce mécanisme est tres semblable a
celui observé lors du co-laminage de couples nigt@lé possédant des limites d’écoulement
différentes [OHS 07]. Ce processus, tres diffédest mécanismes opérant classiquement dans
les métaux monophasés, continue jusque des tauxiéftemation ultimes permettant

d’atteindre une taille de grains de seulement 20 am (Fig. 4.6 (a) et (b)).
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Fig. 4.5 : (a) Alliage Cu-Cr avant déformation
(MEB, Cu blanc, Cr noir), évolution
progressive de la structure de l'alliage Cu-Cr
sous l'effet de la déformation par HPT (b)
y=50, (c)y= 150 [SAU 08a].

Fig. 4.6 : Nanostructure de l'alliage Cu-Cr aprésb2
tours de HPT § = 700) (a) champ clair, (b) champ
sombre, (c) volume analysé en sonde atomique, (d)
profil de concentration a travers une interface GDr
[SAU 08a]

Le systeme Cu-Cr est relativement analogue au ragstée-Cu présenté dans le chapitre
précédant (trés faible solubilité mutuelle, entfalgle mélange fortement positive).
Cependant, pour des taux de déformation identitegesleux phases (Cu cfc et Cr cc) sont
elles ici détectés en diffraction. Des analysesa@rde atomique ont d’ailleurs montré qu’il y
avait démixtion entre ces deux éléments (Fig. ) fhais une analyse fine des gradients de
concentration aux interfaces révele cependant unutdde pénétration du cuivre dans le
chrome (Fig. 4.6(d)). On en détecte en effet ebiret 20 %at. ce qui est bien au-dela de la
limite de solubilité (0,2at.% a 1350K [MAS 87]).dkt probable qu’en déformant davantage,
le mélange s’accentue, il est néanmoins intéresgamioter qu’ici c’est le cuivre qui est en
solution solide hors équilibre dans le chrome cubigentré (pour Fe-Cu, la situation est
inversée). Une telle nanostructure est bien entaxtidmement instable, et lors d’un court
recuit a 450°C, on observe a la fois un grossisaed®la taille de grains (20 a 40 nm) et une
démixtion de ces zones de mélange entrainant Imatoyn d’interfaces chimiquement
abruptes (Fig. 4.7).
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Fig. 4.7 : Nanostructure de l'alliage Cu-Cr apréss2tours Fig. 4.8 : Profils de microdureté mesurés sur
de HPT et recuit 30 min a 450°C (a) champ clair,)(bles échantillons déformés par HPT, on notera
champ sombre, (c) volume analysé en sonde atomigdg, I'adoucissement entre 16 et 25 tours, puis le
profii de concentration a travers une interface GLr durcissement engendré par le recuit [SAU 08a]
montrant la démixtion et la coalescence [SAU 08a]

Pour corréler ces évolutions microstructurales @mportement mécanique, des mesures de
microdureté ont été effectuées sur les pastillesiE&. Les profils de la Fig. 4.8 montrent
clairement que pour une déformation supérieure foun la dureté est bien supérieure a la
périphérie. C’est une conséquence directe du gradie déformation inhérent au procédé
HPT (voir chapitre 1). La nanostructuration estsplunportante sur les bords car la
déformation y est plus importante, aussi I'essémte I'accroissement de dureté peut étre
attribué a la réduction de la taille de grainsisééobien connue loi de Hall et Petch [HAL 51,
PET 53]. Il est néanmoins trés intéressant de atarstjue pour 25 tours de HPT, la dureté
s’accroit significativement aprés un recuit a 450&rs que la taille de grains a
significativement augmenté. Pour expliquer ce camgmoent, on peut imaginer deux
explications : soit la formation de solutions sedde Cu dans le chrome cc engendre un
adoucissement (ce qui est peu habituel, mais pgs@fSHE 98]), soit les zones de mélange
formées au voisinage des interfaces Cu/Cr modifientacon importante les mécanismes de

déformation du nanocomposite.
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4.2.2 Route 2 : transformations de phase post-SPD

Cette étude a été menée en collaboration avec damxatoires russes, the Institute for
Physics of Advanced Materials de Ufa (hyperdéforomjtet the Institute of Metal Physics de
Ekaterinburg (élaboration de I'alliage) dans le read’'un PICS (Projet International de

collaboration scientifique soutenu par le CNRS).

Publication :

SAU 08b Decomposition process in a FeAuPd alloy nanostrugd by severe plastic deformatioiX.,
SauvaggeA. Chbihi, D. Gunderov, E.V. Belozerov, A.G. Pepd Mat Sci 43 (2008) 7293.

L’objectif était ici d’étudier les transformatiorte phase dans un systeme hyperdéformé et
contenant donc une proportion tres élevée de defaubtamment joints de grains et
dislocations) afin d’identifier et de comprendre Isteractions possibles avec les mécanismes
de recristallisation et de coalescence des nanmmgr&iour ce faire, nous avons étudié un
alliage modele FgAuU2sPds qui a la particularité d’étre monophaseé fcc a daeinpérature et
bi-phasé a température ambiandeFe cc et AuPd fcc). Lorsque la taille de grainstess
supérieure a un micrometre, la solution solide $ec décompose par un mécanisme de
précipitation discontinue engendrant la formatidnnd structure lamellaire caractéristique
(Fig. 4.9). Par contre dans l'alliage nanostrucfomé torsion sous pression intense (taille de
grains approx. 50nm), une structure equi-axe eSsepvée et de maniere surprenante la

croissance des grains est tres limitée (Fig. 4.10).

Fig. 4.9: Champ clair montrant la microstructure  Fig. 4.10: Champ clair montrant la
bi-phasée lamellaire dans l'alliage FePdAu a nanostructure bi-phasée dans l'alliage FePdAu
gros grains (bcca-Fe en clair, fcc AuPd en  nanostructuré par HPT [SAU 08b]

sombre) [SAU 08b]
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Ce phénomene peut étre attribué au role joué pgoilets de grains dans la redistribution des
espéeces chimigues nécessaire a la transformatigate. Dans tous les cas la germination
s’opére le long d’un joint de grains mais dans wmrgde taille micrométrique le front de
transformation doit progresser a l'intérieur degrain et c’'est sur cette frontiere que les
atomes de Fe, Au et Pd sont redistribués pour fokesedeux phases d’équilibre (Fig. 4.11).
Par contre, si la taille de grains est nanométritprequ’un germe atteint sa taille critique, il
croit grace a une redistribution des solutés égateme long des joints de grains (Fig. 3.4) et
au final le grain initial est subdivisé en plusgedomainesi-Fe (bcc) ou AuPd (fcc) mais |l
ne se forme pas de structure lamellaire. Ensulieévitable coalescence opére mais

n‘’engendre pas un grossissement tres importang@éss, permettant de conserver au final
une structure nanométrique.

Aubd (fcc) fce supersaturated solid

solution

a-Fe (bcc)

Au, Pd
Growth direction

50 nm

AuPd (fcc)

‘ Growth direction k
Fe)) Au, Pd Fe
Fi )) Au, Pd
e u,

a-Fe (bee)

AuPd (fcc) 100 nm

Fig. 4.11: Schématisation du mécanisme de Fig. 4.12: Schématisation du mécanisme de
séparation de phase dans lalliage a grains transformation dans l'alliage nanostructuré ou
micrométriques contrdlé par la redistribution des les joints de grains jouent un rble prépondérant

especes chimiques le long du front de dans la redistribution des espéces chimiques
transformation [SAU 08b] [SAU 08b]
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4.3 Conclusions

Comme nous l'avons vu dans ce chapitre, les méoasisde nanostructuration dans les
alliages métalligues peuvent étre trés différerascdux généralement identifiés dans les
meétaux purs. D'une facon générale, ils restentotmsj contrélés par la réorganisation
dynamique des défauts cristallins mais celle-ct @¢ne affectée de facon significative par les
interactions avec les atomes de solutés qu'ilsnsaebstitutionnels ou interstitiels. Afin de
clarifier les mécanismes sous-jacents aux ségofmatinduites par déformation plastique
intense et leur role sur le comportement mécanfonad des matériaux nanostructurés, ces
études se prolongent actuellement sur un alliaggme AA1570 (5.7%pds Mg en solution
solide) déformé par HPT.

Les matériaux multi-phasés offrent également degekarpossibilités pour favoriser la
nanostructuration, notamment lorsque la co-défaonates différentes phases reste possible
jusqu’aux dimensions ultimes et que l'interdiffusiforcée reste limitée. Pour prolonger ce
concept, des études vont étre prochainement eisepsur des poudres compactées par
déformation intense (voir chap 5.2.2).

L’autre approche, consistant a nanostructurer daespremiéere étape avant de déclencher la
séparation de phase par traitement thermique estragnt intéressante. Les joints de grains
étant a la fois des sites de germination et dest-couuits de diffusion, la cinétique et la
morphologie des structures finales peuvent étrerfioent affectées. Sur cette thématique, et
toujours pour mieux comprendre les mécanismes fapées des transformations de phase
dans les alliages hyperdéformés, deux autres sgsté&ont actuellement a I'étude dans le
cadre de la these de A. Chbihi. Les résultats mnédires montrent que la cinétique de
précipitation du chrome dans le cuivre y est pade, notamment a cause des dislocations
qui sont des sites trés favorables de germinabenméme, la cinétique de mise en ordre de
l'alliage FeoPdyp nanostructuré est elle aussi accélérée. |l sagsi d’'une transformation
dite du premier ordre et de nombreux germe de phiakmnée croissent a partir des joints de
grains. Au final, une structure a grains ultrafest conservée, elle est caractérisée par une

forte coercivité.
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5. Perspectives

A moyen terme, mes travaux vont d’abord se poursudans le prolongement de mes
activités actuelles sur les alliages métalliquegpengéformés. Toutefois, I'évolution
importante du parc instrumental du GPM, avec ertiqudier I'installation récente d'un
nouveau microscope électronique a transmissiomngeoet dédié analytique, devrait fortement
modifier mon approche expérimentale grace a un fous couplage entre cette derniere
technique et la sonde atomique. Par ailleurs &jrdation de I'équipe ERMECA dans le GPM
offre de nouvelles perspectives notamment pouud@tdes transformations de phase sous

chargement cyclique.

5.1 Complémentarité entre sonde atomique et microsepie électronique a transmission

5.1.1 Contexte

Durant ces 20 dernieres années la sonde atomiguegtaphique a connu un essor
grandissant en science des matériaux. Cette tashrsgest montrée irremplacable pour
certaines problématiques, comme I'étude des prenstades de la précipitation dans les
alliages a durcissement structural. C'est aussiingtrument permettant d’apporter des
informations uniques sur les gradients chimiqueso83sur des ségrégations intervenant sur
des défauts cristallins comme les dislocations &l jbints de grains. Il a de plus été
récemment montré que I'évaporation des échantilimdse a des impulsions laser femto-
seconde permettait d’une part d’étendre cette tgabraux matériaux semi-conducteurs mais
aussi de réduire le taux déchec (rupture des éitloas). Ce dernier point est
particulierement important pour les matériaux hggésrmés contenant intrinsequement un
grand nombre de défauts cristallins et donc pludirsna se rompre prématurément sous
champ électrigue. Parmi les récents développemeittsis aussi la préparation des
échantillons par faisceau d’ions focalisés (FocueedBeam FIB) qui est devenue routiniere.
Contrairement aux meéthodes classiques par éleatnagh cette technique permet la
réalisation d’échantillons dans des particules,chea de surfaces ou dans des sites
spécifiquement sélectionnés comme les joints degra

Comparé a la sonde atomique tomographique, la stdope électronique a transmission
fourni des images des micro ou nano-structures amechamp de vision plus grand et des

cartographies chimiques peuvent aisément étreséealipar filtrage en énergie (EFTEM) ou
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par un mode de balayage (STEM) en utilisant I'esali£DS, le champ sombre annulaire
(HAADF) ou les pertes d’énergie (EELS). De plus d#srmations sur la cristallographie
(structure, défauts) peuvent étre collectées patdehniques de diffraction et I'imagerie a
haute résolution (HRTEM). Cependant, il faut bieimattre que dans la grande majorité des
cas, les techniques analytiques offrent des infoama qualitatives et qu’il est souvent délicat
de mesurer des concentrations typiquement infé@searl%at. ou bien de mettre en évidence
des ségrégations sur des défauts cristallins. Not#galement que la composition de
nanoparticules au sein d’'une matrice (cas typiceee alliages a durcissement structural) ne
peut étre mesurée de maniére quantitative. L’a@es informations tridimensionnelles
(morphologie, rugosité de surface, ...) est égaleniemté méme s'il faut souligner le
développement récent de la tomographie (recongingBD a partir de séries tiltées) [MIG
03].

Ainsi il apparait naturel de coupler ces deux temes, la sonde atomique tomographique et
la microscopie électronique a transmission [ARS. @& nouveau MET dédié analytique
récemment acquis par le GPM (ARM 200F-JEOL) pemaettexplorer pleinement ces
possibilités, d’une part pour I'étude des nanostmas obtenues par hyperdéformation (voir
chap 5.2) mais aussi pour I'étude des mécanisntegydiation dans des alliages CuSn ou de

nanostructures Fe-C obtenues par pulvérisation.

5.1.2 Etude de la cinétigue et des mécanismes diakipn des bronzes CuSn monophasés
(These Mégha Dubey, en collaboration avec S. Jeti&n Hannoyer)

Les alliages de cuivre sont largement utilisés damsustrie, principalement dans le secteur
de la connectique en raison de leurs bonnes ptéprédectriques et mécaniques. Parmi ces
alliages, les bronzes monophasés alpha contenagu’'gu 9% massique d’étain sont
particulierement appréciés en raison de leur aj#itula déformation a froid et de leur tenue a
la corrosion. Alors que I'oxydation du cuivre atfémbjet de nombreuses recherches lors des

dernieres décennies, I'oxydation des bronzes rcarerété que tres peu explorée a ce jour.

L’ajout d’étain au cuivre permet indiscutablemertrdlentir les vitesses d’oxydation. Cette
amelioration est associée a la formation d’amasydie d’étain ; ces derniers jouent donc

incontestablement un role clef dans les mécanistaeadiffusion mis en jeu. Des oxydations
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prolongées ont permis de localiser I'oxyde d'étdians la couche d’oxydation interne.
Cependant de nombreuses interrogations demeurant gua nature chimique exacte de cet
oxyde d’étain, les conditions de formation ainst gie la taille et la dispersion des amas.
L’objectif de ce projet (Thése Mégha Dubey) estdmprendre les mécanismes d’oxydation
des bronzes monophasés, avec comme premiéere éatageelmination de la nature et de la
répartition des oxydes formeés. La compréhensioa dies mécanismes mis en jeu nécessitera
la mise en ceuvre de microscopies analytiques adlkc atomique. En combinant des
observations en microscopie électronique a trarssams(STEM, EDS, EELS, HAADF) et
des analyses en sonde atomique tomographique fases,devrons pouvoir avoir acces aux
tous premiers stades d'oxydation et notamment rauwpe représentation détaillée des
différents oxydes formeés et du role de I'étainlauwinétique.

5.1.3 Projet ANR GRACOS

Nouveaux aciers a gradient de propriétés
ANR programme blanc international (2010-2012)

Il s’agit d’un projet franco-canadien impliquantutepartenaires francais (GPM-Rouen et
MATEIS-Lyon) et deux partenaires canadiens (UBC-3tver et University of Ottawa) et
dont je suis le co-ordonnateur de la partie freseai

Dans le cadre de ce projet conjoint ANR/NSERC, nogasis proposons d’étudier la
conception de tbles d’acier a gradient de strucfeegradient est obtenu grace a la technique
de dépbt en phase vapeur et a un traitement theengigproprié. Le but de ce projet est de
contrbler la structure des tbles aux échelles mésoro et nanoscopiques. La question
centrale qui va nous intéresser dans ce projet esPeut-on réaliser des toles d'acier a
gradients de concentration en élément d'alliagesQ(C Mn) qui permettent a la fois (i) une
amélioration de la limite élastique et (ii) une prgssion de l'apparition de bandes de
Luders ? » L'intérét principal du dépét en phasgeus est qu’il permet de former des phases
fortement hors d’équilibre thermodynamique (e.gsgu’a plusieurs dizaines de pourcents de
C en solution solide dans le fer !). Cette étudecsdisera sur des toles d’emballage en acier

bas carbone ou acier au manganese qui seront ésupair ArcelorMittal et recouvertes de
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films Fe-C, Fe-Mn-C ou Fe-Cr-C. Ces tbles seramitdes thermiquement pour faire diffuser
les éléments d’alliage du film dans la t6le et abtainsi la structure composite désirée. Ce
projet a trois objectifs principaux : (i) produist caractériser finement la microstructure
(microscopie, sonde atomique tomographique) et despriétés meécaniques des toles
composites ; (ii) développer des outils de modétisaphysiques prédictifs permettant de
mieux comprendre les relations entre procédé, tsimeicet propriétés ; (iii) évaluer

I'applicabilité des procédés étudiés en environndrrelustriel.

Ce projet implique deux équipes francaises et degipes canadiennes : Univ. Rouen —
GPM, Univ. Lyon — MATEIS, Univ. British Columbia dnUniv. Ottawa. Il est divisé en
guatre taches : synthése des matériaux (LeaderinClai® — Vancouver); caractérisation
meécanique (Leader A. Weck — Ottawa); caractérisaticrostructurale (Leader X. Sauvage

— Rouen) et modélisation physique (Leader M. Pereyon).

Le projet GraCoS implique 3 théses financées paMR et la NSERC : (Thésel) Production
et modélisation de la structure de tdles compo&ie€ (encadrement C. Sinclair et M. Perez)
: (These2) Propriétés mécaniques de tbles compobi#eC (encadrement A. Weck, X.
Sauvage) ; (Thése3) Observation et modélisationmde®structures d’acier sursaturés Fe-C-

X (X=Cr,Mn) (encadrement X. Sauvage M. Perez).

L’analyse a fine échelle des nanostructures Fe&-éguilibres produites par pulvérisation et
leur transformation au cours de traitements themesgsera effectuée en couplant MET et
sonde atomique tomographique avec deux objectifss’dgit d'abord d’établir et de
comprendre les relations proces/structure/progiétais d’'un point de vue fondamental, il
s’agira aussi et surtout de mieux appréhenderrggsformations de phase dans le systeme
Fe-C et notamment les premiers stades de la déditiomo de solutions solides hors

équilibre.
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5.1.4 Matériaux multifonctionnels nanostructurésAimants permanents a haute résistance
mécanique
Collaboration avec N. Mushnikov, IMP EkaterinbuRuésie) — PICS en cours d’évaluation

Ces dernieres années ont vu un effort de rechexatre pour I'étude et le développement de
matériaux multifonctionnels, c'est-a-dire combinplusieurs propriétés distinctes. En termes
d’application et d’'innovation, les enjeux sont tiggortants. Nous nous intéressons ici aux
matériaux combinant propriétés magnétiques et nigues, présentant d’'une part une trés
haute résistance mécanique et une bonne ductigténpn fragiles), et d’autre part une forte
coercivité s’'accompagnant d'une forte magnétisati@e tels matériaux trouvent de
potentielles applications comme aimants permandatss les moteurs électriques a trés
grande fréquence de rotation {1@/min), gyroscopes, accélérométres et actuateurs
magneétiques. Le développement de tels matériawseqzes le contrdle de leur structure a tres
fine échelle : seule une fine distribution de nartipules ou une structure a grain ultrafin
permet simultanément de pénaliser le mouvemendid&scations (i.e. accroitre la résistance
meécanique) et de réduire la taille des domainesngtagies (i.e. augmenter le champ
coercitif).

Deux systemes seront explorés au cours de ce pdijet part des alliages de type FeCrCo
alliés au W et Ga, et d’autre part des alliagesyde SmCe. L'élaboration des alliages, la
caractérisation des propriétés mécaniques et aaatructurale par diffraction des rayons X
et spectroscopie Mossbauer seront effectué paPl'Ia caractérisation microstructurale par
microscopie électronique a transmission (notamnagwatytique :HAADF, EFTEM, EELS,
EDS) et sonde atomique tomographique sera effeggaéée GPM. Enfin, la caractérisation

des propriétés magnétiques sera faite conjointepearies deux laboratoires.

1- Alliages de type FeCrCo

Les alliages de type FeCrCo sont trés prometteous @es applications dans des moteurs a
haute fréquence de rotation. Il a déja été montré kpjout de W et de Ga permettait
d’améliorer le comportement mécanique sans affédetepropriétés magnétiques. Toutefois,
les mécanismes n’'ont pas été clairement identfida distribution de ces éléments d’alliage
dans la nanostructure complexe (tri-phasée) semblaoint clé. Des analyses a fine échelle
devraient permettre de mieux comprendre les méuasisnis en jeu. Les études porteront
egalement sur l'effet d’'une déformation préalahlet@itement de précipitation. Il s’agira

d’établir de quelle maniére la séquence de prétipit en est affectée et pourquoi, comme il
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a déja été rapporté, la nanostructure finale aoffteéralement un meilleur compromis de
propriétés [KOR 09].

2- Alliages de type SmGo

Dans le systetme Sm-Co il a été montré que la pmaétastable SmGoprésentait
potentiellement les meilleures propriétés magnésgen faisant un candidat sérieux pour des
applications comme aimant permanent a haute tempéraCependant, cette phase
meétastable ne se forme que sous certaines corgjii@tamment une pression élevée semble
nécessaire [ZHA 10]. Aussi nous projetons d’étutheformation de nanostructures de type
SmCaq par déformation intense d’échantillons massifsugilisant la torsion sous pression
intense (dispositif expérimental disponible a I'MRContrairement a une synthése par
broyage mécanique, on pourrait ainsi obtenir dim@ent les matériaux sous forme massive.
D’un point de vue fondamental, il s’agira d’étudles mécanismes de la transformation de
phase sous déformation et d’établir les liens en&mostructures et propriétés. Un intérét

particulier sera également porté aux propriétésamgaes des matériaux ainsi élaborés.
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5.2 Hyperdéformations et nanostructuration

5.2.1 NanocompositesFeMg réalisés par co-étirage

Collaboration avec O. Bouaziz (Arcelor-Mittal)

Afin d’obtenir un matériau offrant a la fois uneagde rigidité spécifique, une grande
résistance mécanique et une faible densité, certaiteurs ont déja propose la réalisation de
composites ou l'acier pourrait étre combiné a dkagas Iégers comme I'aluminium ou le
titane [SEM 79, KUN 07]. Le magnésium et ses allm@ppartiennent a la catégorie des
alliages dits «légers ». lls sont a ce titre dasdaats potentiellement intéressants pour
I'élaboration de structures composites en combimagvec de I'acier. Il faut noter que la
solubilité mutuelle du magnésium et du fer est@rement faible et qu’il n’existe pas de
phase intermétallique dans ce systeme [MAS 96].siAilans le cas d'un composite
acier/magnésium, de telles phases qui généralesnenfragilisantes [KUN 07] ne devraient
pas apparaitre lors de traitements thermo-mécasid@iependant, préparer un alliage Fe-Mg
par des procédés de fusion traditionnels n’estagennent pas envisageable, notamment
parce que la température d’ébullition du magnésasinplus basse que la température de
fusion du fer. C’est pourquoi, il est intéressaindisager I'élaboration d’'un composite par
co-extrusion (voir chap. 1.2.2 et 2.2). Suivanteapproche, Russel et Chumbley ont montré
gu’il était possible de renforcer du magnésium &@¥vol. de fibres d’acier [RUS 00]. Nous
proposons ici une démarche symétrique en étudisnpdtentialités offertes par une fraction
volumique minoritaire de Mg sur le compromis résisie / rigidité spécifique / densité d'un
acier bas carbone. Des études préliminaires vigrjnste de montrer la faisabilité de cette

approche (Fig. 5.1).

Fig. 5.1 : Clichés de microscopie optiqgue montrdatstructure d’'un composite
FeMg realisé par co-extrusion (section du compoditamentaire)
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5.2.2 Compaction de Poudres par SPD

Collaboration avec K. Xia (Université de Melbouriejstralie)

Les techniques classiques de déformation plastigiegase comme le HPT (High Pressure
Torsion) ou ECAP (Equal-Chanel Angular Pressingit imtervenir de trés fortes pressions
hydrostatiques, typiquement supérieures a 1GPai Aia été montré par différentes équipes
gu’il était tout a fait possible de les exploiteruyp compacter des poudres, issues par exemple
d'un procédé de broyage mécanique [TOK 08, BAC K8BN 09]. Sous l'effet de la
déformation plastique intense, une trés bonne cohgmut étre obtenue et le matériau final
présente généralement tres peu de porosités résgjuméme lorsque I'opération a lieu a
température ambiante. Il s’agit donc d’une voienpetieuse pour I'étude des transformations
de phase ou de l'interdiffusion forcée (Cf chap.n®is aussi pour I'élaboration d’alliages
nanostructurés, notamment multiphasés.

C’est ainsi qu’un alliage Ti-Al (Ti - 47at.%Al) nastructuré a été réalisé par ECAP (K. Xia,
Melbourne) a partir de poudres issues d’'une omarate broyage mécanique permettant de
lier intiment les particules d’aluminium et de titaau préalable. Comme le montre la
Fig. 5.2, la taille de grains est dans une foutehatlant de 10 a 100 nm. L'objectif est
maintenant d’étudier finement cette nanostructureem particulier de caractériser les
interfaces Al/Ti. Il s’agira notamment de comprendr la consolidation et la cohésion de ces
interfaces est éventuellement favorisée par urediffusion forcée.

Fig. 5.2 : Nanocomposite TiAl (Ti-47at.%Al) obtempar ECAP (avec contre-pression)
(a) cliché de microscopie optique montrant I'absende porosités
(b) cliché de MET ou les nanoparticules de Ti santliquées par les fleches
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5.2.3 Nouveaux procédés d’hyperdéformation — préddR Hypertube

Nanostructuration de tubes en acier par hyper-défamation
ANR Mat et Pro (2010-2012)

Ce projet, co-ordonné par L. Toth (Université detlea été monté en collaboration avec
guatre partenaires :

- Laboratoire de Physique et Mécanique des MatéilegRMM, Université de Metz)

- ARCELORMITTAL Research (Industriel, Maiziere-l&4etz)

- Laboratoire d’Etude des Textures et Applicatiansx Matériaux (LETAM, Université de
Metz)

- Groupe de Physique des Matériaux (GPM, Univedst®&ouen)

Il s’appuie sur un nouveau procédé d’hyper-défoionat récemment mis au point par le
LPMM ‘High Pressure Tube Twisting’ HPTT [TOT 09] eermettant potentiellement de
nanostructurer des tubes métalliques. Ce sont aentrlités que nous allons explorer sur

des aciers, a travers 3 objectifs principaux :

1. Développer des équipements nécessaires

2. Evaluation et caractérisation des propriétés

3. Etude de la stabilité et optimisation des mitctatures au regard des propriétés
meécaniques

Des premiers essais réalisés sur de I'aluminiupuiteté commerciale ont montré qu'il était
possible de produire par cette technique des tabes une microstructure a grains ultra-fins
(Fig. 5.3)
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Fig. 5.3 : Microstructure d’'un aluminium de type BD déformé par HPTT ¥~ 20) observée en MET ; en
champ clair (a) et champ sombre obtenu en séleatiamt une partie du premier anneau sur le cliché de
diffraction (inclus dans (a)).

C’est notamment I'étude des mécanismes d’affinenente la stabilité thermique des
structures ainsi obtenues qui m’intéresseront etsades études couplées en microscopie

électronique a transmission et sonde atomique.

Il s’agira en particulier d’apporter des répons@s @uestions suivantes :

- Les tubes ont-ils des grains ultrafins ? Queld s mécanismes d’affinement ?

- La microstructure est-elle homogene? Existedak différences notamment entre
l'intérieur et I'extérieur des tubes ?

- Quelle est I'influence des paramétres de défdongtaux de déformation et vitesse
de déformation) ?

- Les carbures sont-ils affectés par la déformaforavorisent-ils les mécanismes
d’affinement ?

- Quelle est la stabilité thermique des microstrres ?

En croisant ces résultats avec les mesures du cteanmEnt mécanique, il sera alors possible
de proposer une stratégie pour optimiser I'ensen{bl@ance, microstructure initiale,
parametres de déformation, traitement thermique-géformation} pour un comportement

mécanique final désiré.

82



5.2.4Genese et Stabilité de Nanostructures Complexes

Projet GeStaNaCo — programme Programme Xu Guangqi@L0
Collaboration avec Prof. Jingtao Wang, Nanjing Ustsity of Science & Technology

Comme le montre une partie des études présentémsscgamémoire, les potentialités des
alliages multiphasés combinés a une nanostruataratir déformation plastique intense sont
nombreuses : on peut obtenir des structures phes,fiplus régulieres et plus stables. C'est
dans cette lignée que se place le présent projeedeerche : I'étude des mécanismes de
nanostructuration dans un alliage modéle multi-ph&$-Cu. Nous nous intéresserons
notamment, aux transformations de phase dans Hérabstructuré et a la stabilité thermique
des structures obtenues. L’alliage visé (Cu-11.8%@Alla particularité d’étre monophasé
(solution solide cfc) a haute température et bisgha basse température &ly + solution
solide Al cfc). Deux routes peuvent étre envisagems la nanostructuration : (i) partir de
'état bi-phasé et soumettre le matériau a une tagdermation, (ii) partir de ['état
monophasé (par trempe depuis I'état a haute temypéjale nanostructurer, puis déclencher
la séparation de phase. a une température mod&téeskaire pour avoir suffisamment de
mobilité atomique). C’est cette derniére approche gous envisageons de mener en portant
un intérét particulier a la cinétique de transfaiiorg l'influence des défauts tels que les
dislocations et joints de grains. Grace a ces éxpegs, nous seront en mesure de mieux
comprendre les mécanismes speécifiques des traraioma de phase dans les matériaux
nanostructurés par déformation intense. Les défaigkallins tels que les joints de grains ou
les dislocations sont des courts-circuits de diffiis mais aussi des sites préférentiels de
germination. lls feront donc I'objet de toute noaittention afin de clarifier leur réle dans la
genese des structures finales. La stabilité therenigst aussi un point important et nous
devrions aussi obtenir des informations de preheix sur les cinétiques et mécanismes de

croissance des grains dans les nanostructurepimsgtes .
Dans le cadre de cette collaboration et des éckaaiferents, il est prévu le montage d'un

projet de recherche de plus grande ampleur dacadee de I'appel d’offre conjoint entre
I'’ANR et la NSFC attendu en 2011 (pour un projetZp12-2014).
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5.3 Evolutions microstructurales sous chargement clique

Contexte

L’équipe de recherche du Professeur L. Taleb ggcamment intégré le GPM est spécialisée
dans l'étude du comportement des matériaux sousgement cyclique et s’intéresse
notamment aux évolutions structurales engendréeslg#els chargements et leur influence
sur les lois de comportement. Si I'on consideretéesx de déformation cumulés en fatigue
olygo-cyclique, ils sont parfois comparables a cemployés dans les procédés décrits dans
la premiére partie de ce mémoire et appelés precétper-déformation. En effet, si I'on
considére un matériau subissant® Mycles a 0,4% de déformation plastique, alors la
déformation totale cumulée est de 400%, soit édgiva a celle nécessaire a la
nanostructuration des aciers perlitiques par &gél Bien entendu, les mécanismes de
plasticité mis en jeu sont assez différents a cdusearactere cyclique de la déformation en
fatigue, néanmoins localement le passage répété dadscations peut entrainer des
transformations de phase [LUMO5], comparable d'ceaine maniere a celles observés dans

les matériaux nanostructurés par hyperdéformation.

Nous avons choisis dans un premier temps d’étudésr phénomeénes dans un alliage
d’aluminium de type AA 2017 (Al-4Cu-1Mg %pds). lagit d’'un alliage a durcissement
structural, c'est-a-dire que sa limite élastiquf@$sement accrue par une fine distribution de
nanoparticules riches en cuivre et magnésium damadtrice d’aluminium. Ces précipités
pénalisent fortement le mouvement des dislocatiagts,c’est leur composition, leur
morphologie, leur taille, leur fraction volumiqué leur distribution qui vont directement
conditionner les propriétés mécaniques de lallia@eur une composition fixée, ces
parametres sont optimisés lors du traitement deiptation : c’est généralement une mise en
solution suivie d’'une trempe et d’'un vieillissemeéntine température typiguement comprise
entre 150 et 200°C. Sous l'effet d'une déformatpbastique, ces précipités contribuent a la
multiplication des dislocations, et donc a I'écssage. lls peuvent aussi étre cisaillés et sous
'effet d’'un chargement cyclique uni-axial, il aééiontré que de tels précipités pouvaient
eventuellement étre remis en solution, entrainanddoucissement et une localisation de la
déformation [ABE 66, BRE 90, LEE 82, SAS 06].
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Objectifs
La machine de chargement multiaxiale de I'INSA drié& permet d'imposer des trajets de
chargement cycliques complexes sur une large plisgéempérature. Nous proposons de
mettre ne place une série d’expérience sur ungallide type AA 2017 pour répondre aux
guestions suivantes :
i) La stabilité des précipités est-elle affectée partrhjet de chargement (e.g.
différences entre un trajet uni-axial et un tragmnplexe) ?
i) La précipitation est-elle affectée si I'étape deillissement est effectuée sous
chargement cyclique ?
i) Quel est I'évolution de la microstructure lorsqu’oouple cyclage thermique et

cyclage mécanique ?

Cette approche multi échelle est a la croisée desims entre la mécanique des matériaux et
les transformations de phase. Au-dela du comporiemeécanique macroscopique, la
microstructure des éprouvettes sera étudiée adamelle par microscopie électronique a
transmission et sonde atomique tomographique. @tésessera notamment aux structures de
dislocations, aux précipités et a la distributipatgale des atomes de soluté pour relier ces

parameétres au comportement mécanigue du maténauchargement cyclique.
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7. Collaborations nationales, internationales et idustrielles

7.1 Collaborations avec des partenaires académiquen France

GeM (UMR CNRS 6183), Ecole Centrale de Nantes

B. Huneau (MCF)

Projet : Soudage par friction malaxage d’alliagedugninium et soudage hétérogéne
2 publications communes

LMP (UMR CNRS 6630), Université de Poitiers

L. Thilly (MCF)

Projet : Relations structure / comportement méaaniae hanocomposites

Soutien : C'Nano-NO et PHC Germaine de Staél 200082

Co-organisation des workshops  “Nanomaterials: rogtructural and mechanical characterisation,
simulations”en 2006 et 2008.

MSSMat (UMR CNRS 8579), Ecole centrale de paris

C. Prioul (Pr)

Projet : Comportement en torsion d'aciers perliig|tréfilés — effet du vieillissement.
Soutien : bourse CIFRE Michelin — these C. Maury.

LPMM (FRE CNRS 3236) Université Paul Verlaine, Metz

L. Toth (Pr)

Projet : Hypertube - Nanostructuration de tubea@er par hyper-déformation
Soutien : ANR Mat et Pro 2010-2012

MATEIS (UMR CNRS 5510) INSA de Lyon

M. Perez (MCF)

Projet : Gracos - Nouveaux aciers a gradient dprpres
Soutien : ANR blanc international France-CanadaHRG)

7.2 Collaborations avec des partenaires académiquad’international

Ufa State Aviation Technical University (Russie)

R. Valiev (Pr)

Projet : Matériaux nanostructurés aux propriétésrogees par déformation intense

Soutien : PICS CNRS (2008-2011)

Visites de A. Lukyanov (2008), R. Valiev ( 200®{Pnvité), 2008), E. Prokofiev (2009), G. Nurislava (post-
doc 2006), 4 publications communes

INT — Forschungzentrum Karlsruhe (Allemagne)

Y. Ivanisenko (Dr)

Projet : Etude des mécanismes physiques condudidamanostructuration d’aciers hyperdéformés
3 publications communes

Université de Minster (Allemagne)

G. Wilde (Pr.)

Projet : Transformations de phase dans les multivesiélaborées par co-laminage
Prof. Invité a I'université de Rouen en 2009

2 publications communes
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Erich Schmid Institute ; Leoben (Autriche)

R. Pippan (Pr)

Projet : Nanostructuration et solutions solidesshéuilibre dans des alliages hyperdéformés
Soutien : PAI Amadeus (2006-2007)

3 publications communes

Paul Scherrer Institute ; Villigen (Suisse)

H. Van Swygenhoven (Pr)

Projet : Distribution des impuretés dans du nicielocristallin, influence sur les propriétés.
Soutien : PHC Germaine de Staél (2007-2008)

University of British Columbia ; Vancouver (Canada)

C. Sinclair (Associate Prof.)

Projet : Etude par sonde atomique de solutiongdesslhors équilibre Fe-C
ANR programme blanc international 2010-2012

Professeur invité a I'Université de Rouen (2007)

Université de Nanjing (Chine)

J. Wang (Pr)

Projet : Role des impuretés dans les mécanismeartestructuration du tungsténe par déformatiomsge
Soutien : Bourse d’excellence niveau doctorat dansadre du programme Eiffel pour G. Zhang en 2809
Programme Xu Guanggqi 2010.

Université de Fukuoka (Japon)

Z. Horita (Pr)

Projet : Mécanismes de nanostructuration du TueZichyperdéformés.
Professeur invité a I'université de Rouen prévur®alo0

Bochvar Institute of Inorganic Materials (Moscow, Russie)
Pantsyrny V. (Pr)

Projet : nanocomposites filamentaires Cu/V

1 publication commune

Institute of Metal Physics (Ekaterinburg, Russie)

Popov A.G. (Dr)

Projet : Propriétés magnétiques d'alliages FePostaucturés
Soutien : PICS CNRS (2008-2011)

2 publications communes
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7.3 Collaborations avec des partenaires industriels

Société Michelin

1*" contrat (2004)

Montant : 16 000 euros

Réle : responsable scientifique — encadrant staggten

Théme : « Décomposition de la cémentite au couttsédilage dans un matériaux modeéle »

2°™ contrat (2005/2008) -Contrat de recherche
Montant : 30 k€

Réle : co-responsable scientifique (mécanismesampér|’échelle nanométrique et sonde atomique)

Théme : « Relations propriété-microstructure decperlitiques tréfilés, influence des conditior&aboration,
comportement en torsion. »

Il s’agit d’'un contrat d’'accompagnement de la beule these CIFRE (Cécile Maury) en collaboratioineele
GPM et le LMMSMat (UMR 8579, Ecole Centrale de Bhri

Société Posco (Corée)

Contrat de recherche (Mai 2005 - Mai 2006)

Montant : 50 000 euros

Réle : responsable scientifique — encadrement ghost-

Théme : « Relations microstructure-propriétés @wecperlitiques tréfilés et influence des élémealiages sur
la décomposition de E€. »

Ce contrat a permis de financer un post-doc d’umeta (Juraj Balak) sur cette problématique.

Société Arcelor-Mittal

Prestation (Juin 2007)

Montant : 5 k€

Réle : responsable scientifique — encadrant staggten

Théme : « Etude de la précipitation dans un adiiérau cuivre »

Ce contrat a permis de financer le stage de mdsterétudiant indien (C. Singh, IIT Kanpur)

ANR Mat et Pro (2010-2013)
Hypertube — « Nanostructuration de tubes en aciehpper-déformation » - (voir Chap. 5.2.3, p. 81)
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8. Responsabilités

8.1 Responsabilités scientifiques

Rapporteur d’articles soumis dans diverses resaestifiques internationales

2006 : Surf Coat. (1), J. Mat. Sci. (1), J. Nontrgolids (1), Mat. Charact. (1), Mat. Letter (Dalphad (1),
Scripta Mater (1)

2007 : J. of Mat Sci (1), Science (1), Met. Trahg Surf. Coat. (1)

2008 : Mat Res Bul (1), Eur Jour of Appl Phys(1)atMsci and Eng (1), Intermetallics (1), Scripta &fal),
Jour Mat Sci (1), Jour Mat Sci. (1), Int. Journ.tMRes. (1), Sci. of Sintering (1).

2009 : Philos. Mag (1), Met. Trans (1), Journahby and Comp. (1), Scripta Mater (1)

2010 : Philos Mag Let (1), Scripta Mater (2)

Coorganisateur de conférences scientifigues, workskt écoles thématiques

« 1* workshop on Nanomaterials: microstructural and heetical characterisation, simulations », 12-13 Déc.
2006, Poitierd65 participants, 6 nationalités représentées)

« 2% workshop on Nanomaterials: microstructural and frtical characterisation, simulations », 11-12
décembre 2008, Roue@0 participants, 6 nationalités représentées)

« 5T International Field Emission Symposiumde 29 juin au 4 juillet 2008 & Rouen.
(210 participants, 21 nationalités représentées)

« 1st Atom Probe Tomography School 923 octobre 2009, Rouen (16 participants)

Workshop on“Carbon and Nitrogen in Steels: Measurement, Phdsansformations and Mechanical
Properties”, April 29-30 2010, Rouen (25 participants)

French/Russian/German Workshop ‘@&tomic transport in bulk nanostructured materiadsd related unique
properties”, May 25-27 2010, Rouen (35 participants)

8.2 Activités d’enseignement

Depuis 2003, enseignant en Master 2 Rechercheex@xides Matériaux - nanosciences » a
I'Université de Rouen. Cours magistraux sur le cortggnent mécanique des matériaux.
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8.3 Animation de programmes ou projets de recherclse

PHC (ex-PAI) Amadeus (2006-2007)

Fonction :Responsable pour la partie francaise

Intitulé : « Stabilité de nanomatériaux issus d'une défoanatitense. »
Partenaire Erich Schmid Institute (Leoben, Autriche)

Nature :Missions (notamment thésards du GPM)

PHC (ex-PAIl) Germaine de Staél (2007-2008)

Fonction :Responsable pour la partie francaise

Intitulé : « Mécanismes physiques de la déformation des natéoiaux - simulation, comportement et
analyse a I'échelle atomique. »

Partenaires Materials Science and simulation (PSI, Villigenyisse) et PHYMAT (UMR6630,
Poitiers).

Nature :Missions (notamment thésards), Mise en commursttiments.

PICS CNRS 4252 (2008-2011)
Fonction :Responsable pour la partie francaise
Intitulé : « Matériaux nanostructurés aux propriétés optiesiggar déformation intense »
Partenaires tnstitute of physic of advanced materials, Ufat&taviation Technical University (Ufa,
Russie) et Institute of metal physics, Ural Dieisi of the Russian Academy of Sciences
(Ekaterinburg, Russie)
Nature :Missions (notamment thésards et chercheurs rygeasjionnement
Théses au GPM impliquées dans la collaboration :
- Abdelahad Chbihi (Sept 2007- Sept 2010)
« Etude des transformations de phase dans dwgealiCu-Cr et Fe-Pd hyperdéformés »
- Auriane Etienne (Sept 2006 — Sept 2009)
« Etude microstructurale des effets d'irradiatimms des aciers austénitiques »

ANR « Mat et Pro » (2010-2013)

Fonction : Responsable scientifique « caractérisation mianostrale, mécanismes d’affinement et
stabilité thermique »

Intitulé : Hypertube - Nanostructuration de tubes en aciehyaer-déformation

Partenaires Arcelor-Mittal, LETAM (Metz), LPMM (Metz)

Nature :1 post-doc (Rouen), 1 thése (Metz)

ANR « international France-Canada » (2010-2013)

Fonction :Coordonateur pour la partie francgaise

Intitulé : Gracos - Nouveaux aciers a gradient de propriétés
Partenaires University of Ottawa (Canada), UBC (Canada), MASKLyon)
Nature: 1 thése (France), 2 théses (Canada), sémina&esd-Canada
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8.4 Activités d’encadrement

Co-encadrement dethésegdont 2 en cours) & post-docs

Encadrement de post-docs

Juraj Balak (mai 2005 / mai 2006)

Financement sur contrat industriel (Société Posarcadrement 100%

« Influence du Cr et du Si sur la décompositiofré€ dans des aciers tréfilés »
Juraj Balak est actuellement ingénieur au centexpi#rtise des matériaux du nucléaire de
Slovaquig(VUJE, Inc. Okruzna 5, 918 64 Trnava, Slovak Reapyubl

Gulnaz Nurislamova (sept 2005 / sept 2006)

Bourse ministérielle — encadrement 100%

« Microstructure et précipitation dans des allsad&luminium hyperdéformés »

Gulnaz Nurislamova est actuellement chercheuseealrstitute of Physics of Advanced
Materials de Ufa en Russil°PAM USATU, 12 K. Marx st. Ufa 450000 Russia).

Encadrement de theses

Xavier Quelennec (sept 2004 / mars 2008)

Bourse ministérielle, encadrement 80% (Directeurlaese Prof. A. Menand)

« Nanostructuration d’'un composite Cu-Fe par défation intense : vers un mélange forcé a
I'échelle atomique. »

X. Quelennec est actuellement post-doctorant aivérsité de McGill a Montréal (Canada).

Cécile Maury (sept 2004 / juin 2008)

CIFRE (Michelin), encadrement 10% (Directeur deSEh€. Prioul)

Collaboration avec 'UMR 8579 (Ecole Centrale dei$)acontribution GPM env. 10%

« Etude du comportement, de 'endommagement etadeidture en torsion des aciers

perlitiques fortement tréfilés »

C. Maury est actuellement ingénieur a EdF.
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Abdelahad Chbihi (depuis sept 2007, en cours)

Bourse ministérielle, encadrement 80% (Directeuthése Prof. D. Blavette)

« Transformations de phase dans des alliages Ctu€eled hyperdéformeés »

Guofan Zhang (depuis sept 2007, en cours)

Etudiant de I'Université de Nanjing (Chine)

Co-direction de thése (30%) — Directeur de thesé Br Wang (Université de Nanjing)

« RoOle des impuretés dans les mécanismes de nactosation du tungsténe par déformation
intense »

G. Zhang a été bénéficiaire d’'une bourse d’excefieniveau doctorat dans le cadre du

programme Eiffel (géré par Egide) pour séjourneadul0 mois au GPM (oct 08- aolt 09).

Megha Dubey (depuis sept 2009, en cours)

Bourse ministérielle, encadrement 25% (Directeuthése Prof. B. Hannoyer)

« Etude de la cinétique et des mécanismes d’'oxyadis bronzes CuSn monophasés »

Encadrement de stages de Master

X. Quelennec (2004), A. dédé (2005), P. Jessnd6)2@®. Chbihi (2007), C. Singh (2007),
A. Hyeudip (2009), A. Léguillon (2009), M. GasmidD).

8.5 Responsabilités et activités collectives

- Correspondant d’information de 'TUMR 6634 aupdésCNRS (dr19) 2004-2008

- Représentant de 'TERTRANS (GPM) au directoird’dRMA (Institut de Recherche sur les
Matériaux Avancés — fédération de recherche CNEBS®IAT-GPM)

- Membre de I'équipe en charge de l'acquisitionndmouveau MET dédié microscopie
analytique a haute résolution spatiale et tomogeapbur le GPM (2008-2009).

» Equipement type : FEG, STEM, EDS, GIF, HAADF

+ Date de livraison prévueftrimestre 2010

* Budget: ~2 M€

» Missions : consultation auprés des fournisseursneoscopes (JEOL, FEI, ZEISS,
HITACHI) et d'équipement (GATAN, EDAX, Oxford Inatments, Fishione),
démonstrations, consultations aupres de laboratfiaacais et étrangers équipés en
MET, négociations.
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8.6 Actions de communication vers le grand public

- Depuis 2003, coordinateur des actions du GPM ttmda féte de la science (stand de
démonstration d’expériences de physique sur lagelldes sciences de Rouen et prise en
charge des visites du GPM)

- Depuis 2005, membre du comité scientifique dib cINRS « sciences et citoyen » de la
MJC d’Elbeuf. Rencontre avec des jeunes de la Mi@anisation de visites du GPM pour
ces jeunes au GPM.

- Conférencier invité aux 58° journées de I'union des professseurs de physitjimie
(UDPPC), Rouen, 27-30 octobre 2008 : « La microscapix échelles ultimes, imager les
nanomatériaux »

- Interviewer pour un article dans «L'usine Noueel, rubrique « Technologie et

innovations » : « Les nanomatériaux cherchent imie », L’'Usine Nouvelle N°3090, 28
Fév. 2008, p. 60-62.

9. Distinctions scientifiques

“Gold Medal Award” attribué par la TMS (The MinesalMetals & Materials Society) en
2004, pour une présentation orale lors du TMS 28dual Meeting & Charlotte (USA).

Médaille Jean Rist attribuée par la SF2M en 2009
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