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Introduction générale 

 

 

 Il y a plus de 50 ans, Hall et Petch ont établi la relation entre la taille de grains des 

métaux et leur limite élastique macroscopique [Hal 51, Pet 53]. Plus les grains sont fins, plus 

la limite élastique est élevée. De même, plusieurs auteurs [Kle 95, Des 04] ont montré que le 

champ coercitif de certains alliages intermétalliques (ordonnés) est inversement proportionnel 

à la taille de grains. Donc la nanostructuration des métaux et / ou des alliages métalliques 

semble être une voie prometteuse pour atteindre des propriétés mécaniques et / ou 

magnétiques records. La mise au point des procédés permettant de fabriquer à grande échelle 

des pièces massives nanostructurées est un écueil majeur. Néanmoins, de nombreuses 

stratégies ont été mises en place, citons par exemple l’électrodéposition, la compaction de 

poudres issues de broyage mécanique, ou encore la déformation plastique intense (Severe 

Plastic Deformation - SPD). Cette dernière approche semble la plus prometteuse, en 

particulier parce qu’elle permet d’obtenir des matériaux sans porosités.  

 

 Bien que la déformation plastique intense des métaux et / ou des alliages métalliques 

permet d’obtenir de très hautes résistances mécaniques, il reste que leur ductilité est 

généralement médiocre par rapport à leurs homologues non déformés [Ren 05, Che 07, MA 

03, VAL 04]. Ceci est un problème critique et jusqu'à présent, il a fortement limité 

l'application des matériaux nanostructurés élaborés par la déformation plastique intense 

comme matériaux de structure. D’autre part, la déformation plastique intense des alliages 

intermétalliques conduit généralement à la destruction totale de l’ordre chimique à grande 

distance [Sag 97, Kor 99, Ren 08 et Man 10], ce qui engendre une forte détérioration de leurs 

propriétés magnétiques.  

 

 Le manque de ductilité des matériaux nanostructurés provient généralement d’une 

absence de source d’écrouissage à cause de l’absence de sources de dislocations. Une 

nouvelle approche a été proposée afin d’obtenir un bon compromis entre résistance 

mécanique et bonne ductilité. Elle consiste à nanostructurer le matériau par déformation 

plastique intense avant le traitement de précipitation [Zha 04, Cer 05 et Kim 05]. En effet, de 

fins précipités, en épinglant les dislocations, pourraient jouer le rôle d’écrouissage et offrir 
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une potentielle ductilité. C’est intéressant de noter que cette approche peut être aussi utilisée 

dans le cas des alliages intermétalliques, de sorte que le traitement de mise en ordre à basse 

température permet de restaurer l’ordre à grande distance et offrir de bonnes propriétés 

magnétiques. L’application de cette approche présente quelques complications à cause de la 

grande densité de défauts (lacunes, dislocations,…) crées au cours de la déformation plastique 

intense, poussant le système loin de son équilibre thermodynamique. En effet, Lors des 

traitements thermiques nécessaires pour les transformations de phases dans les matériaux 

hyper déformés (précipitation, mise en ordre), la restauration, la recristallisation et la 

croissance des grains peuvent se produire. Ainsi, la précipitation hétérogène le long des 

dislocations et / ou des joints de grains et l’accélération de la cinétique de précipitation sont 

susceptibles de se produire. Dans ce travail, nous avons essayé de comprendre l’effet de la 

déformation plastique sur les transformations de phases diffusives, notamment la précipitation 

et la mise en ordre. Pour cela, nous avons choisi deux systèmes modèles : CuCr (précipitation) 

et FePd (mise en ordre). 

 

 Le premier chapitre de ce mémoire est dédié à la présentation du contexte scientifique 

de notre étude. Nous commençons d’abord par la définition des alliages étudiés (CuCr et 

FePd) et la théorie de leurs transformations de phases (précipitation et mise en ordre). Ensuite, 

nous allons détailler les transformations de phases de ces alliages dans un état non déformé 

avant de justifier le choix et de rappeler le principe de la technique de déformation plastique 

adaptée à la problématique de chaque alliage. Puis, nous exposons le mécanisme de la 

nanostructuration des alliages métalliques élaborés par la déformation plastique intense ainsi 

que quelques exemples de transformations de phases induites par la déformation plastique 

intense. Finalement, on présente un bilan bibliographique sur les transformations de phases 

dans les matériaux déformés dont CuCr et FePd.  

 

 Dans le deuxième chapitre, nous décrivons les différentes techniques expérimentales 

qui nous ont permis de réaliser ce travail. Nous portons une attention particulière à la sonde 

atomique tomographique qui est une technique bien adaptée pour l’étude de l’alliage CuCr. 

 

 Dans la partie A du chapitre III, nous présentons et discutons les résultats de la 

caractérisation des premiers stades de la précipitation du Cr dans le Cu dans un état 

initialement non déformé. Puis dans la partie B, on présentera l’effet de la déformation, 

préalable par laminage, sur la cinétique de précipitation du Cr. Ces résultats sont obtenus 
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principalement par la sonde atomique tomographique, le microscope électronique à 

transmission, ainsi les mesures de dureté et de conductivité électrique. 

 

 Dans le dernier chapitre, nous étudions le mécanisme de mise en ordre dans un alliage 

FePd nanostructuré par HPT, ces résultats sont obtenus principalement par le MET, 

diffraction des rayons X et les mesures magnétiques (VSM).  

 

Finalement, la conclusion générale dégage les apports du travail effectué et présente 

les perspectives qu’il a ouvert. 
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1 Contexte de l’étude 

 

 Les métaux sont souvent utilisés sous forme d’alliages dont les microstructures finales 

sont issues de transformations de phases (précipitation, Ordre/désordre, décomposition 

spinodale,…). Elles sont liées à deux paramètres : le premier est thermodynamique contrôlé 

par la minimisation de l’enthalpie libre du système et le deuxième est cinétique contrôlé par la 

mobilité atomique. Par ailleurs, Les propriétés mécaniques ou magnétiques des alliages 

métalliques dépendent directement de leurs microstructures. 

 

 L’application d’une déformation plastique intense à des métaux et / ou à des alliages 

métalliques introduit une grande densité de défauts (lacunes, dislocations,…) au sein de leur 

microstructure, poussant le système loin de son équilibre thermodynamique. Le contrôle des 

transformations de phases dans les matériaux hyper déformés est un point critique à cause de 

la grande force motrice de recristallisation. Par ailleurs, pour maîtriser et optimiser les 

propriétés mécaniques et / ou magnétiques des matériaux hyper déformés, il est indispensable 

de comprendre l’effet de la déformation plastique sur les mécanismes de transformations de 

phases. Notamment, comment les microstructures originales sont elles transformées ? 

Comment les transformations de phases se produisent elles dans les matériaux déformés ?  

 

 Le but de ce travail est d’étudier l’effet d’une déformation plastique intense sur les 

transformations de phases dans deux systèmes modèles, qui présentent deux transformations 

de phases différentes : CuCr (précipitation) et FePd (mise en ordre). 

 

• Le premier alliage choisi dans cette étude est à base de cuivre (noté dans la suite du 

mémoire CuCr). Comme le montre le diagramme de phase binaire de l’alliage CuCr (Fig. 1. 

1), le Cu et le Cr sont deux éléments immiscibles à basse température, ce qui donne lieu à une 

transformation de phase avec changement de composition, c’est la précipitation du Cr (cc) 

dans le Cu (cfc). 
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Figure 1. 1 : a) Diagramme de phase binaire du système CuCr, b) zoom sur la zone riche en 

Cu [Mas 87]. 

 

Les alliages de cuivre à durcissement structural (CuCr, CuCrZr) sont très utilisés dans 

de nombreuses applications lorsqu’une combinaison entre propriétés mécaniques et 

conductivité électrique ou thermique est recherchée. Par exemple, ils sont couramment utilisés 

pour la fabrication des caténaires [Liu 02], des électrodes pour soudages par points [Bat 01, 

Hol 00]. Ainsi, grâce à leur excellente résistance à la corrosion, ils sont devenus des candidats 

potentiels pour les échangeurs thermiques dans le réacteur international thermonucléaire 

expérimental (ITER) [Edw 07]. L’excellente combinaison entre les propriétés mécaniques et 

la conductivité électrique et / ou thermique est atteinte grâce à la faible solubilité du Cr dans 

le Cu à des températures inférieures à 500 °C, comme le montre le diagramme de phase 

binaire CuCr [Mas 87] (Fig. 1. 1). Cette caractéristique permet de germer une très forte 

densité de nano-précipités par traitement de précipitation permettant un accroissement de la 

limite élastique [Kni 73, Nag 75, Hol 00, Iva 02, Liu 02, et Edw 07]. La résistivité électrique 

et / ou thermique étant proportionnelle à la concentration en Cr en solution solide dans la 

matrice de Cu, la germination de précipités de Cr conduit à l’appauvrissement de la matrice, 

ce qui améliore la conductivité électrique et thermique. 

 

• Le deuxième système choisi dans cette étude est un alliage binaire de FePd de 

composition équiatomique (Fe50-Pd50 % at.). Contrairement au système CuCr, l’alliage FePd 

équiatomique présente une transformation de mise en ordre sans changement de composition. 

Le diagramme de phase du système FePd est donné sur la Fig. 1. 2 [Mas 87]. On note la 

a) b) 

at. % Cr 
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présence de deux phases ordonnées dans la zone riche en Palladium : la phase L10 (notée γ1), 

dont la composition est proche de Fe50Pd50 et la phase L12 (notée γ2), de composition 

moyenne Fe25Pd75. Si on se positionne dans la région de composition proche de Fe50Pd50, 

l’alliage possède une transition ordre / désordre autour de la température 620°C [Mag 68, Sch 

75].  

 

 

Figure 1. 2 : Diagramme de phase du système binaire FePd [Mas 87]. 

 

 Les alliages intermétalliques ayant une composition proche de l’équiatomique obtenus 

par une combinaison de Fe ou de Co et de métaux nobles comme le platine (Pt) ou le 

palladium (Pd), présentent une forte anisotropie magnéto-cristalline uniaxiale, de bonnes 

propriétés mécaniques [Wha 98] et une bonne résistance à la corrosion [Wel 99]. Ces 

caractéristiques sont associées à la formation de la phase ordonnée de structure L10 [Bus 98]. 

Ces alliages sont des candidats potentiels pour des applications diverses comme : les films 

minces (supports d’enregistrement magnétique de haute densité [Iss 06]) ou des aimants 

permanents [Des 04]. Il faut noter que malgré leur coût relativement élevé, ils sont attractifs 

aussi pour certaines applications spécifiques, comme les implants médicaux ou bien dans des 

conditions extrêmes où une haute résistance mécanique et une excellente résistance à la 

corrosion sont recherchées. 
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2 Théorie des transformations de phases 

 

 Dans ce paragraphe, on s’intéresse à rappeler les notions qui nous permettrons 

d’interpréter de manière qualitative nos résultats. Bien que leur présentation soit simplifiée, 

cette approche permettra une compréhension globale des phénomènes de précipitation et de 

mise en ordre. Même si la précipitation du Cr dans le Cu s’effectue par changement de 

composition, alors que la mise en ordre dans l’alliage FePd est une transformation sans 

changement de composition. Ces deux transformations sont contrôlées par la germination, la 

croissance et la coalescence de la nouvelle phase. Nous ne nous intéressons donc qu’aux 

transformations de phases diffusives. 

 

 La mise en solution d’un élément B dans un métal pur A, jusqu’à une certaine limite 

de solubilité (XB
L) de l’élément allié, conduit à la formation d’une solution solide AB ayant la 

même structure cristallographique du métal pur dont elle dérive. Au-delà de la limite de 

solubilité, A et B peuvent former un composé intermédiaire ordonné AxBy qui présente un 

structure cristallographique différente de celle des métaux purs constituant l’alliage. Dans 

l’approche la plus simple, on considère l’énergie d’ordre ε [Kit 83] (équation 1. 1) : 

 

)(
2

1
BBAAAB ε+ε−ε=ε  (1. 1) 

 

Avec εij l’énergie de liaison des atomes i et j 

 

On peut distinguer trois différents cas : 

 

- Si ε > 0, le système va tendre de se séparer en deux phases, riche en A d’une part, et riche en 

B de l’autre : c’est le cas de l’alliage CuCr. 

 

- Si ε = 0, les atomes seront énergétiquement indiscernables et l’on aura une solution idéale et 

un désordre parfait. 

 

- Si ε < 0, chaque atome va tendre à s’entourer d’un maximum de premiers voisins du type 

différent. L’état le plus stable de la combinaison chimique sera alors celui de chaque atome B 
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aura comme premiers voisins des atomes A et réciproquement. L’état est alors parfaitement 

ordonné : c’est le cas de l’alliage FePd. 

 

2.1 La précipitation 

 

2.1.1 Germination 

 

 On considère un alliage binaire A-B contenant N atomes, A est l’élément majoritaire 

(solvant) et B est l’élément dilué (soluté). Soit NA et NB respectivement les nombres d’atomes 

de A et de B, tel que N = NA + NB. On définit la concentration atomique en B comme suit : 

X0 = NB / N. Supposons que le diagramme de phase de l’alliage binaire A-B présente une 

lacune de miscibilité, ainsi les atomes de B diffusent thermiquement dans A. La phase stable 

de la matrice est α et la nouvelle phase stable à germer est β [Deg 05].  

Si on se place dans le cas d’une solution solide sursaturée (X0 est supérieure à Xα qui est la 

concentration d’équilibre en B dans la phase α à la température T), des germes de 

composition Xβ sont susceptibles de se former lors de fluctuations de composition. La force 

motrice de germination peut être donc définie comme la variation d’énergie libre entre l’état 

solution solide sursaturée et l’état d’équilibre dans lequel les phases α et β coexistent avec des 

fractions volumiques déterminées par la règle du Levier. Ainsi, leurs compositions en élément 

B sont les compositions d’équilibre Xα et Xβ  [Por 81] (Fig. 1. 3).  

 

 

Figure. 1. 3 : Diagramme d’énergie libre dans un alliage binaire A-B présentant une lacune de 

miscibilité.  
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La formation d’un germe de la phase β entraîne une déformation élastique du réseau 

cristallin de la matrice et la création d’une interface. Il faut donc rajouter respectivement une 

énergie élastique (∆gel par unité de volume) et une énergie d’interface (γ par unité de surface) 

du germe qui tendent à augmenter l’énergie du système. Si on suppose que la forme du germe 

est sphérique de rayon r, il est possible d’exprimer la variation d’énergie libre associée à la 

formation d’un germe sphérique en fonction de son rayon (équation 1. 2): 

 

23
elch r4.r

3

4
).gg()r(G πγ+π∆+∆=∆   (1. 2) 

 

 La compétition entre le terme volumique négatif et le terme surfacique positif donne 

lieu à un maximum. Le rayon pour lequel ce maximum est atteint est appelé rayon critique de 

germination r* et correspond à une taille critique en nombre d’atomes n* (voir Fig. 1. 4). 

 

 

 

Figure 1. 4 : Variation d’énergie libre associée à la formation d’un germe sphérique en 

fonction de son rayon. 

 

L’expression de r* peut être définie à partir de l’équation 1. 3 : 

 

elastch gg

2
*r

∆+∆
γ−=   (1. 3) 
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Le maximum de la courbe donne la barrière d’énergie libre ∆G* à franchir pour créer un 

germe stable (équation 1. 4) : 

 

2
elastch

3

)gg(3

16
*G

∆+∆
γπ=∆   (1. 4) 

 

 Il faut noter que Zeldovich [Zel 43] a définit une zone autour de r* dans laquelle ∆G* 

est portée d’un kT. A cause de l’agitation thermique, la barrière de germination peut être 

franchie dans un sens ou l’autre. Cela veut dire qu’un germe de rayon supérieur à r* mais 

situé dans la zone de Zeldovich peut se redissoudre. Généralement, le facteur de Zeldovich 

(Z) varie entre 1/100 et 1/20, il peut être calculé à partir de l’équation 1. 5 : 

 

kT*r2
V

Z 2
at γ

π
=   (1. 5) 

 

Le flux de germination peut être défini comme le nombre de germes surcritiques par unité de 

temps et de volume, il peut être calculé à partir de l’équation 1. 6 [Soi 00] : 

 








 ∆−β=
kT

*G
expN*ZJS   (1. 6) 

 

Avec N le nombre de sites de germination et β* le taux d’accrochage d’un atome de soluté sur 

le germe (l’équation 1. 7) : 

 

4
0

2

a

DX*r4
*

π=β   (1. 7) 

 

Avec D le coefficient de diffusion de soluté dans la matrice à une température donnée, X0 la 

concentration en sursaturation du soluté et a le paramètre de maille de germe. 
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Le flux Js est un flux stationnaire qui va mettre un certain temps à s’établir. Ce temps est 

appelé temps d’incubation τ et dépend de Z et de β* suivant l’équation 1. 8 :  

 

Z*2

1

β
=τ   (1. 8) 

 

Finalement, le taux de germination s’écrit comme suit [Cah 90] : 

 








 τ−=
t

expJ*J s   (1. 9) 

 

2.1.2 Croissance 

 

La croissance des précipités de la phase β est contrôlée par la diffusion en volume. 

Elle fait intervenir l’échange d’atomes A et B à travers l’interface α / β et la diffusion des 

solutés dans le volume. Le processus le plus lent contrôle la cinétique de croissance. On 

suppose qu’à l’interface α / β on a un équilibre local, ainsi la concentration en soluté de la 

phase β est égale à la concentration d’équilibre Xβ. Du coté matrice, la concentration Xi(r) 

(équation 1. 10) est égale à la concentration corrigée de l’effet Gibbs-Thomson [Wag 61]. 

 









=

rkT

V
XrX i

12
exp)( β

α

γ
  (1. 10) 

 

Où Vβ est le volume atomique du précipité, k la constante de Boltzmann.  

 

Lorsque la diffusion à travers l’interface du précipité est plus rapide que le flux de soluté 

provenant de la matrice, on peut calculer la vitesse de croissance à partir de l’équation 1. 11 : 

 

)r(XX

)r(X)t(X

r

D

dt

dr

i

i
−
−=

β
  (1. 11) 

 

Avec X(t) la concentration de la matrice. 
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2.1.3 Coalescence 

 

A la fin de la croissance, la force motrice disponible liée à la sursaturation de la phase 

α  devient très faible et ne peut pas faire croître les précipités par apport de soluté venant de la 

matrice. Selon l’équation de Gibbs Thomson (équation 1. 10), la solubilité étant plus grande 

autour des précipités de petite taille, ces derniers vont avoir tendance à se dissoudre tandis que 

les plus grands vont continuer à croître, entrainant donc une diminution de l’énergie du 

système. A une vitesse de croissance nulle, on a un rayon critique défini en fonction de la 

concentration X(t) de la matrice (l’équation 1. 12) [Wag 61]. 

 









=

α

βγ

X

tXkT

V
tr

)(
ln

12
)*(*   (1. 12) 

 

En phase de coalescence pure, l’évolution du rayon moyen r  de particules sphériques peut 

être calculée à partir de la relation de LSW [Lif 61, Wag 61]: 

 

t
XX

X

kT

VD
rr

αβ

αχγ
−

=−
9

83
0

3   (1. 13) 

 

Lorsque la croissance est contrôlée par la diffusion en volume, le rayon des précipités croît 

en 3

1

t  et la densité (Nv) en t-1. Alors, quand la croissance est contrôlée par les réactions 

d’interfaces, le rayon croît en 2
1

t et la sursaturation décroît comme 2
1

t
−

 [Lif 61, Wag 61 et 

Mar73]. 

 

2.2 La mise en ordre 

 

 La transition ordre / désordre a été mise en évidence par Tamman dès 1919 [Tam 19] 

dans les alliages métalliques. Aujourd’hui, elle apparaît comme un type de transformation très 

répandu, non seulement dans les alliages métalliques, mais aussi dans de nombreux oxydes, 

carbures, nitrures,… D’une façon très simplifiée, cette transition est contrôlée par la 

compétition entre deux tendances opposées : l’une de mise en désordre, caractérisée par 
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l’effet entropique qui devient dominant à haute température. L’autre, de mise en ordre, 

caractérisée par un terme enthalpique qui domine à basse température [Kit 83]. L’origine 

physique de la tendance de mise en ordre peut être variée : contraintes stériques, couplages 

magnétiques (Ferro ou antiferromagnétique), couplage électrique, couplages chimiques 

(démixtion ou mise en ordre). Ce sont ces derniers qui feront l’objet de notre étude sur 

l’alliage FePd. 

 

 Soit un alliage binaire A-B de composition stœchiométrique. L’alliage est dit ordonné 

si les atomes A et B forment un arrangement périodique les uns par rapport aux autres (Fig. 1. 

5 (a)). L’alliage est dit désordonné si les atomes A et B sont disposés au hasard (Fig. 1. 5 (b)). 

 

 

 

Figure 1. 5 : Schéma montrant : a) un état ordonné et b) état désordonné d’un alliage binaire 

A-B. 

 

 Si la température s’élève, deux atomes A et B peuvent alors échanger leurs positions, 

ce qui conduit à une création du désordre et à une augmentation de l’entropie du système. 

Dans le bilan de l’énergie libre (G = H – TS), le terme entropique –TS devient significatif et 

la création du désordre tend à diminuer l’enthalpie libre du système : c’est l’effet entropique. 

Finalement, lorsqu’un désordre important a déjà été établi, son accroissement devient de plus 

en plus facile.  

 

 La transition ordre / désordre se produit selon deux mécanismes différents : selon qu’il 

s’agit d’une transition du premier ordre ou du deuxième ordre. La transition du premier ordre 

se fait suivant un processus de germination de nouveaux domaines ordonnés au sein du 

matériau désordonné, ensuite croissance et coalescence de ces derniers, c’est le cas du 
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système FePd [Mag 68, Shc 75]. Alors que la transition du second ordre est brusque (similaire 

à une décomposition spinodale). Si on définit un paramètre d’ordre qui permet de mesurer le 

degré d’ordre, c’est ce caractère qui permet de définir la température critique (Tc) dite 

température de transition ordre / désordre. Le paramètre d’ordre η peut être exprimé comme 

suit [Por 81]: 

 

B

BB

X1

XP

−
−

=η
β

   (1. 14) 

 

Avec XB est la concentration de B dans l’alliage A-B et β
BP  la probabilité d’occupation du site 

β par un atome B. β
BP  vaut XB (respectivement 1) pour un état totalement désordonné 

(respectivement pour un état totalement ordonné). η vaut 0 (respectivement 1) pour un état 

totalement désordonné (respectivement pour un état totalement ordonné). 

 

Remarque : Dans les alliages intermétalliques ayant une transition du premier ordre (cas de 

l’alliage FePd), le paramètre d’ordre représente la fraction volumique de la phase ordonnée. 

Le degré d’ordre chimique peut être étudié expérimentalement par la diffraction des rayons X 

(voir chapitre 2). 

 

 De nombreuses propriétés (mécaniques, magnétiques, physiques…) sont sensibles au 

degré d’ordre des alliages concernés. Par exemple, l’ordre à grande distance durcit le matériau 

et peut contribuer à l’optimisation de certaines propriétés physiques (conductivités électrique 

et thermique) et magnétiques [Bus 98]. 

 

3 Transformations de phases dans les systèmes CuCr et FePd 

 

3.1 Précipitation du Cr dans le Cu (Alliages CuCr dilués) 

 

 Les alliages de type CuCr ont été étudiés depuis plus d'un siècle avec la première 

étude microscopique rapportée par Guillet en 1906 [Gui 06]. Les premières données sur le 

diagramme de phase binaire sont rapportées par Hindrichs en 1908 [Hin 08]. Ainsi, la 

cinétique de précipitation a été étudiée en utilisant des méthodes indirectes, comme la 
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diffraction des rayons X ou la dilatométrie [Nag 75, Wil 60]. Ces expériences ont soulevé 

certaines questions fondamentales sur la forme et la structure cristallographique des précipités 

de Cr. A partir des années 70, les précipités nanométriques de Cr ont pu être observés à l’aide 

de la microscopie électronique en transmission (MET) [Kni 73, Kom 75, Nag 75, Wea 79 et 

Rdz 86], en commençant une longue controverse sur leur structure cristallographique et leurs 

relations d'orientation avec la matrice de Cu (cfc). 

 

3.1.1 Structure cristallographique des précipités de Cr 

 

 La structure cristallographique d'équilibre du Cr est cubique centré (cc). Cependant, 

aux premiers stades de précipitation du Cr dans le Cu, il a été proposé par plusieurs auteurs 

que les précipités riches en Cr pouvaient présenter une structure cristallographique métastable 

de type cubique à faces centrées (cfc) [Kni73, Rdz 86 et Bat 01]. En 1960, Williams [Wil 60] 

a étudié l’alliage CuCr aux premiers stades de précipitation avec des méthodes indirectes 

(diffraction des rayons X et dilatométrie). Ainsi, il a rapporté que les précipités riches en Cr 

semblent d’abord germer avec leur structure métastable cohérente (cfc) avec la matrice de Cu. 

Ensuite, ils se transforment vers une structure d’équilibre cc. Ainsi, Knights et Wilkes [Kni 

73] ont observé à l’aide du MET conventionnel des précipités riches en Cr cohérents avec la 

matrice de Cu dans un alliage CuCr vieilli 4 h à 600 °C. Cependant, Komem et Rezek [Kom 

75] ont trouvé dans un état vieilli juste 2 h à 600 °C des taches de diffraction correspondant à 

la structure cc, ils ont suggéré par la suite l'existence de plus de deux relations d’orientation 

entre les précipités riches en Cr de structure cc et la matrice de Cu de structure cfc. Weatherly 

et al. [Wea 79] ont étudié l’alliage CuCr aux premiers stades de précipitation (2 h à 475 °C), 

en se basant sur la diffraction électronique, ils ont conclu que les précipités riches en Cr 

avaient une structure cristallographique cubique centrée et respectent une relation 

d’orientation K-S avec la matrice de Cu (cfc). Alors que Hall et al [Tam 85] ont rapporté 

l’existence de plusieurs relations d’orientation entre la matrice de Cu (cfc) et les précipités du 

Cr (cc) varient de K-S au N-W (voir la définition de ces relations d’orientation en annexe 1) 

Une partie de l’énigme a été résolue en 2000 grâce aux travaux de Fujii et co-auteurs [Fuj 00]. 

En effet, les observations en MET conventionnel de l’alliage Cu-0,2Cr (Wt. %) vieilli 4 h à 

500 °C (Fig. 1. 6) ont montré l’existence des contrastes de grains de café qui pouvaient 

correspondre à des précipités riches en Cr de structure cohérente (cfc) avec la matrice de Cu. 

Cependant, la ligne de non contraste du grain de café varie d’un précipité à l’autre.  
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Figure 1. 6 : Image en champ clair obtenue suivant l’axe de zone [211] de l’état vieilli 4 h à 

500 °C montrant des contrastes de grains de café correspondant aux précipités riches en Cr 

[Fuj 00]. 

 

 Il est intéressant de noter que si tous les précipités sont cohérents avec la matrice du 

Cu (cfc), un contraste uniforme de grain de café avec des lignes de non contraste parallèles 

devrait être observé dans ces conditions. Il est donc difficile de conclure sur la structure ou la 

morphologie des précipités riches en Cr, à partir de la microscopie électronique à transmission 

conventionnelle. Pour avoir plus d’informations, des caractérisations en MET à haute 

résolution ont été entreprises par Fujii et co-auteurs [Fuj 00]. Ainsi, ils ont montré l’existence 

de deux types de précipités de Cr. 

 

Type 1 : Contraste de moiré avec une périodicité de 0,62 nm et quasi-parallèle à la direction 

cristallographique [533] (Fig. 1. 7 (a)). Le cliché de nano-diffraction correspondant (Fig. 1. 7 

(b)) montre l’existence des taches de diffraction (indiquées par des flèches) du Cr de structure 

cristallographique cc. Ce diagramme de diffraction est en parfait accord avec celui attendu 

pour un précipité de Cr de structure cc ayant une relation d’orientation N-W avec la matrice 

de Cu (cfc) (Fig. 1. 7 (c)). 
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Figure 1. 7 : (a) Image MET à haute résolution de l’état vieilli 4 h à 500 °C suivant l’axe de 

zone [0-11] montrant un contraste de moirés parallèles à la direction [533] correspondant à un 

précipité riche en Cr, la périodicité entre les moirés vaut 0,62 nm, (b) cliché de la nano-

diffraction correspondant au précipité révélé dans l’image du METHR, (c) schéma du cliché 

de diffraction indiquant la relation d’orientation N-W du Cr (cc) avec le Cu (cfc) [Fuj 00]. 

 

• Type 2 : Contraste de moiré (périodicité de 1,17 nm) correspondant à des précipités du Cr 

de structure cristallographique cc (Fig. 1. 8 (a)). Le cliché de nano-diffraction correspondant 

(Fig. 1. 8 (b)) est en parfait accord avec celui attendu pour un précipité de Cr ayant une 

relation d’orientation K-S avec la matrice de Cu (cfc) (Fig. 1. 8 (c)). 
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Figure 1. 8 : (a) Image MET à haute résolution de l’état vieilli 4 h à 500 °C suivant l’axe de 

zone [0-11] montrant un contraste de moirés parallèles à la direction [533] correspondant à un 

précipité riche en Cr, la périodicité entre les moirés vaut 1,17 nm, (b) cliché de la nano-

diffraction correspondant au précipité révélé dans l’image du METHR, (c) schéma du cliché 

de diffraction indiquant la relation d’orientation suivant K-S. du Cr (cc) avec le Cu (cfc) [Fuj 

00]. 

 

 En conclusion, deux types de précipités riches en Cr de structure cc ayant une relation 

d’orientation suivant N-W et K-S avec la matrice de Cu (cfc) peuvent coexister. Ainsi, Fujii et 

co-auteurs ont montré qu’après des temps de vieillissement relativement longs (24 h à 500 

°C), un seul type de précipités de Cr (cc) ayant une relation d’orientation suivant K-S existe. 

Cela montre que ces derniers croissent au détriment de ceux ayant une relation d’orientation 

suivant N-W. Cependant, il subsiste quelques interrogations sur les mécanismes de cette 

transformation. Il est à noter que Batra et co-auteurs [Bat 02] ont étudié l’alliage CuCrZr en 

MET conventionnelle. Ils ont observé des taches de diffraction (indiquées par la flèche sur 

l’image de la Fig. 1. 9) situées à mi chemin entre la tache centrale et les taches de diffraction 

de type {200} correspondant au Cr cc. Ils ont donc proposé l’existence d’une phase ordonnée 
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chimiquement (métastable, non prévue par le diagramme de phase) dont la composition est 

équiatomique (Cu50-Cr50 (% at.)) de structure B2. 

 

 

 

Figure 1. 9 : Cliché de diffraction obtenu suivant l’axe de zone [100] de l’alliage CuCrZr 

vieilli 5 h à 480 °C montrant l’existence des taches de surstructure (indiquées par la flèche) 

pourraient correspondre à la phase B2 [Bat 02]. 

 

 La germination des précipités avec une structure cristallographique différente de celle 

de la matrice est un problème fondamental. Des critères géométriques (en utilisant le concept 

de ligne invariante) ont été adoptés avec succès pour expliquer les relations d’orientation entre 

les précipités et la matrice [Dah 82]. Cependant, il est intéressant de noter que dans les 

systèmes à base de Cu, plusieurs scénarii très différents peuvent se produire notamment dans 

les premiers stades de décomposition. Cela peut indiquer que l’anisotropie de l’énergie 

élastique et de l'énergie d’interface pourraient jouer également un rôle fondamental dans la 

cinétique de précipitation. Par exemple, dans le système CuBe, une séquence complexe de 

phases métastables a été proposée. D’abord, la germination de zones GP ensuite la formation 

de la phase stable B2 [Rio 80]. Dans le système CuFe, il a été rapporté la germination d’une 

phase métastable de précipités de Fe ayant une structure cfc qui restent stables jusqu'à 50 nm 

de taille [Wad 88, Hei 03]. Tandis que dans le système symétrique (FeCu), les auteurs ont 

suggéré la germination des précipités de Cu avec une structure métastable cubique centrée. 

Mais ces derniers commencent à se transformer progressivement vers la structure stable cfc 

lorsque les précipités atteignent quelques nanomètres de taille [Oth 94]. Pour ce système, il 

est également intéressant de noter que dans les premiers stades de précipitation, les précipités 
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contiennent une quantité importante de Fe, beaucoup plus élevée que la limite de solubilité 

donnée par le diagramme de phase [Goo 73, Par 96]. 

 

3.1.2 Forme des précipités de Cr 

 

Quelque soit leur structure cristallographique, les nano-précipités riches en Cr 

induisent des distorsions de la matrice de Cu. Il est donc difficile de déterminer leur 

morphologie à l’aide du MET conventionnel et particulièrement aux premiers stades de 

précipitation. Certains auteurs les décrivent comme des zones GP (quelques plans atomiques) 

[Tan 85], d'autres comme des sphères [Hol 00], des ellipsoïdes [Fuj 00], des plaquettes [Nag 

75, Kom 75], des bâtonnets [Wea 79] ou des dodécaèdres [Zho 08]. Sur la Fig. 1. 10. la 

projection 2D d’un précipité riche en Cr révèle une forme d’ellipsoïde. Cependant, à ce jour 

aucune information concernant la morphologie 3D des précipités riches en Cr n’est disponible 

pour les premiers stades de décomposition. 

 

 

 

Figure 1. 10: Image de MET à haute résolution montre le contraste d’un précipité du Cr sous 

forme d’ellipsoïde et de structure cc ayant une relation d’orientation K-S avec la matrice de 

Cu (cfc) [Fuj 00]. 

 

3.1.3 Composition des précipités de Cr 

 

La composition exacte des précipités de Cr aux premiers stades de précipitation fait 

partie des questions non résolues jusqu'à ce jour pour le système CuCr. Notons que 

Hatakeyama et co-auteurs [Hat 08, Hat 09] ont récemment utilisé la sonde atomique 
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tomographique pour caractériser des précipités riches en Cr en 3D et pour déterminer leur 

composition chimique. Cependant, dans leur étude, ils ne se sont intéressés qu’à des stades de 

précipitation très avancés.  

 

 L’étude en sonde atomique tomographique des premiers stades de précipitation du Cr 

dans le Cu dans un état initialement non déformé est donc un point important dans ce travail. 

 

3.2 Mise en ordre dans l’alliage FePd 

 

3.2.1 Cristallographie de l’alliage FePd 

 

 La phase désordonnée (γ) de l’alliage FePd équiatomique (Fig. 1 .11 a) est de structure 

cubique à faces centrées de paramètre de maille a = 3,80 Å [Pea 64]. La phase (γ1) ordonnée, 

de type L10, est constituée d'une alternance de plans Fe purs et Pd purs, le réseau de sites étant 

une structure quadratique à faces centrées (Fig. 1. 11 b). Ses paramètres de maille sont a = 

3,85 Å et c = 3,72 Å [Pea 64] avec un rapport de paramètres de maille c/a = 0,966, elle est 

dérivée de la structure cristallographique cfc.  

 

 

 

Figure 1. 11 : (a) Schéma de la phase cubique à faces centres (notée γ) de l’alliage FePd 

(équiatomique), (b) schéma de la quadratique L10 (notée γ1), constituée d'une alternance de 

plans Fe purs et Pd purs [Lau 55]. 
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3.2.2 Mise en évidence de la phase L10 

 

 La mise en ordre de l’alliage FePd se traduit par l’apparition des pics de surstructure 

relatifs à la phase L10 (i.e. (100) et (110)) (Fig. 1. 12), mais il y a aussi un dédoublement des 

pics ({200) et (002)) car les axes a et c ne sont pas équivalents pour la phase ordonnée. 

 

  

 

Figure 1. 12 : Diffractogrammes X de l’alliage Fe50Pd50 (% at.) : a) de la phase désordonnée 

(cfc) et b) de la phase ordonnée (L10) [Iss 06]. 

 

Lors d’une cinétique de mise en ordre, la position des pics se décale jusqu’à une position 

d’équilibre lorsque la mise en ordre est terminée. Ainsi, en utilisant la technique de diffraction 

des rayons X, il est donc possible de suivre la cinétique de mise en ordre de l’alliage FePd en 

calculant le rapport c / a en fonction du temps. 

 

3.2.3 Caractéristiques de la phase L10 

 

3.2.3.1 Variants 

 

 La transformation de la structure cfc vers la structure L10 passe par le rétrécissement 

de l’axe c de la structure cfc [Lau 05]. Ainsi, puisqu’il y a trois axes équivalents dans la 

structure cfc, la transformation peut s’effectuer suivant les trois axes, ce qui donne lieu à trois 

orientations différentes ou « variants » de la structure L10 (Fig. 1. 13). 

 

a) b) 
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Figure 1. 13 : Schéma montrant les trois variants de la structure L10 résultantes de la transition 

à partir de la structure cfc [Lau 05]. 

 

3.2.3.2 Parois d’antiphase 

 

 Les parois d’antiphase sont des caractéristiques particulières des alliages ordonnés qui 

ne sont pas présentes dans les alliages désordonnés. Une paroi d’antiphase est une interface 

qui sépare deux régions d’un cristal, ou domaines, de même orientation cristallographique 

mais déplacées d’un vecteur R. L’alliage Fe50-Pd50 ordonné présente un seul type de paroi 

d’antiphase (Fig. 1. 14) caractérisé par un vecteur de déplacement R = a / 2 <110>, où a 

représente le paramètre de maille.  

 

 

 

 

Figure 1. 14: Schéma d’une paroi d’antiphase de la phase L10 [Lau 05]. 

 

 

Paroi d’antiphase 
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3.2.3.3 Propriétés magnétiques 

 

 La phase cfc de l’alliage Fe50-Pd50 (% at.) est ferromagnétique avec une température 

de Curie est voisine de 430 °C [Geh 97] (la phase désordonnée est métastable à cette 

température). La direction de facile aimantation est la direction cristallographique [111] : K1 = 

- 10-3 J / cm3. La phase L10 est aussi ferromagnétique avec une température de Curie voisine 

de 470 °C. Cette phase possède une anisotropie magnétique uniaxiale : l’axe de facile 

aimantation est l’axe c. Les données de la littérature concernant la constante d’anisotropie 

uniaxiale Ku varient entre 1,7 et 3 J / cm3. La dispersion de ces valeurs résulte probablement 

des différences dans le degré d’ordre des échantillons étudiés par les auteurs.  

 

3.3 Mécanisme de mise en ordre 

 

 La mise en ordre de l’alliage Fe50Pd50 a été largement étudiée par différentes 

techniques [Yan 00, Kle 94]. La diffraction des rayons X et la diffraction électronique 

montrent que lors d’un traitement isotherme de mise en ordre, le rapport c / a évolue avec le 

temps de vieillissement jusqu’à une valeur d’équilibre correspondant à la phase L10. 

L’évolution du rapport c / a est associée au processus de mise en ordre contrôlé par le 

mécanisme de germination-croissance-coalescence des domaines ordonnés [Mag 68, Shc 75]. 

A la composition équiatomique, la transition ordre / désordre de l’alliage FePd a lieu vers 620 

°C. La Fig. 1 .15 représente le diagramme TTT de l’alliage FePd massif donnant la fraction 

volumique de la phase ordonnée dans un échantillon initialement désordonné, en fonction de 

la température et de la durée de recuit [Gus 87]. Ce diagramme montre que la mise en ordre 

est plus rapide pour une température voisine de 550 °C, dans ces conditions 90 % en volume 

de l'échantillon est ordonné après une heure. 
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Figure 1. 15 : Diagramme Temps-Transformation-Température (TTT) de l’alliage FePd 

massif donnant la fraction volumique de la phase ordonnée dans l’échantillon, en fonction de 

la température (t) et de la durée (τ) de recuit [Gus 87]. 

 

La formation de la phase ordonnée conduit à des contraintes élastiques (ε1 = ε2 > 0 et 

ε3 < 0) dues aux différences de paramètre de maille, suivant les principaux axes du cube de la 

phase désordonnée. Ces contraintes élastiques constituent une barrière de germination de la 

phase ordonnée [Zha 91]. Durant l’étape de croissance, les interactions élastiques entre les 

deux phases se relaxent par la formation de macles et le rapport c / a évolue vers sa valeur 

d’équilibre [Zha 91, Kle 95 et Che 92]. Cela donne lieu à une structure maclée « polytwinned 

structure » (voir Fig. 1. 16). 

 

 

 

Figure 1. 16 : Image du champ sombre de l’alliage FePd ordonné montrant une microstructure 

maclée caractéristique de ce type d’alliage [Kle 95]. 
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 Il est intéressant de noter que durant la mise en ordre de l’alliage FePd, l’interface 

entre la phase ordonnée et la phase désordonnée reste cohérente. Ainsi, les trois variants de la 

phase L10 peuvent être facilement distingués [Kle 95].  

 

 Le plan d’habitat des domaines ordonnés aux premiers stades de mise en ordre est un 

point controversé dans la littérature [Tya 64, Hir 62]. Certains auteurs ont suggéré que la 

phase ordonnée germait sous forme de plaquettes dont le plan d’habitat est la famille des 

plans {100} de la phase désordonnée [Tya 64]. En revanche, Hirabayashi et Weissmann [Hir 

62] ont supposé que la phase L10 germait sous forme de plaquettes dont le plan d’habitat est la 

famille des plans {110}. Cette proposition est basée sur l’étalement des taches de diffractions 

correspondantes aux plans {110}. De plus, Lelovic [Lel 90] a conclu en utilisant le 

microscope ionique que le plan d’habitat de la phase L10  est la famille des plans {110}, ce 

qui est en accord avec la théorie de contraintes élastiques [Mut 90].  

Les structures des bandes maclées montrent souvent une forte densité de parois d’antiphase 

car elle est dérivée de l'empiètement des domaines ordonnés (L10) sous l'influence de l'énergie 

élastique qui résulte de l'émergence de la phase ordonnée au sein de la phase désordonnée 

durant la transition ordre / désordre. En conclusion, la mise en ordre de l’alliage FePd semble 

donc contrôlée par la minimisation des contraintes élastiques. 

 

 Par ailleurs, lorsque la taille des grains est supérieure à 20 µm, l’origine de 

l’augmentation du champ coercitif de l’alliage FePd est due à la formation d’une forte densité 

de macles et de parois d’antiphases, alors que la contribution des joints de grains est 

négligeable [Kle 95]. En revanche, lorsque la taille de grains est de l’ordre de quelques 

centaines de nanomètres, les joints de grains jouent un rôle principal dans le blocage de parois 

des domaines magnétiques [Zha 92]. Ainsi, autres études [Kle 95, Des 04] ont montré que le 

champ coercitif est inversement proportionnel à la taille de grains de la phase γ1-FePd (L10) 

selon l’équation empirique 1. 15 : 

D

1
)Ms(Hc ×γβ=   (1. 15) 

 

Où β est un facteur dépendant de la géométrie du germe pour le domaine d’aimantation 

inversée (varie entre 1 et 5), γ est l’énergie de la paroi du domaine magnétique (γ = 17 10-7 

J/cm2 [Zha 91]), Ms est l’aimantation à saturation (Ms = 1100 emu/cm3 [Kle 95]) et D est le 

diamètre des grains. 
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 En utilisant l’équation 1. 15, Deshpande et co-auteurs [Des 04] ont calculé l’évolution 

du champ coercitif en fonction de la taille de grain pour β = 3,5. Si on parvient à obtenir un 

alliage FePd ordonné dont la taille de grains moyenne est inférieure à 200 nm, des champs 

coercitifs supérieurs à 2,7 KOe peuvent être atteints. Mais c’est intéressant de noter qu’une 

limite d’application de l’équation 1. 15 peut exister, notamment lorsque la taille de grains 

devient plus petite que celle des domaines magnétiques qui sont généralement de l’ordre de 

240 à 330 nm [Wha 98, Shc 75]. 

 

4 Déformation plastique pour les systèmes CuCr et FePd 

 

 Le choix de la technique de déformation plastique dans chaque système (CuCr et 

FePd) dépend fortement de l’objectif de l’étude. Dans le cas du système CuCr, nous nous 

intéressons à étudier l’effet de la déformation plastique sur le mécanisme de la précipitation 

du Cr dans le Cu. Une étude préliminaire [Jes 06] a montré qu’une déformation plastique 

intense préalable par torsion sous pression intense (HPT : High Pressure Torsion) de l’alliage 

CuCr conduit à une grande force motrice de recristallisation. Par conséquent, lors d’un 

traitement de précipitation, on enregistre une cinétique trop rapide de recristallisation et de 

précipitation. Ce qui rend par la suite, très difficile de suivre la cinétique de précipitation dans 

un état hyper déformé notamment aux premiers stades de germination. Pour cette raison, nous 

avons choisi le laminage afin d’appliquer des taux de déformation modérés (ε < 100 %). 

 

 Dans le cas de l’alliage FePd, notre but est d’obtenir des tailles de grains 

nanométriques afin d’optimiser le champ coercitif de cet alliage. Les techniques de 

déformation plastique intense capables d’atteindre cet objectif sur lesquelles le plus grand 

nombre d’études existe sont l’extrusion coudée à aire égale (ECAP : Equal Channel Angular 

Pressing) et le HPT. Les expériences menées en HPT et en ECAP sur les mêmes types de 

matériaux ont montré que le HPT présente de nombreux avantages par rapport à l’ECAP [Val 

96, Hor 96, Iwa 98 et Sto 02], notamment des taux de déformation bien plus importants et une 

capacité supérieure pour atteindre de très faibles tailles de grains. Pour cette raison, nous 

avons choisi de déformer l’alliage FePd par HPT. 
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4.1 Laminage 

 

 La déformation plastique de l’alliage CuCr a été effectuée par laminage à température 

ambiante. La déformation est obtenue par écoulement continu du matériau entre deux 

cylindres tournant en sens opposés (Fig. 1. 17). 

 

 

 

Figure 1. 17 : Schéma montrant le principe du laminage, le matériau subit une réduction 

d’épaisseur par écrasement entre les deux cylindres. 

 

Le taux de déformation en laminage est calculé à partir de la relation (1. 16) : 

 









=ε

f

0
v e

e
ln   (1. 16) 

 

Avec e0 l’épaisseur initiale de l’échantillon et ef l’épaisseur finale. 

 

La déformation par laminage des métaux et / ou des alliages métalliques conduit 

généralement à la formation de cellules de dislocations allongées perpendiculairement à la 

direction normal (ND) du laminage (Fig. 1. 18), on parle aussi d’une structure de type 

« pancake structure ». 

 

Direction du 
laminage 
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Figure 1. 18 : Schéma montrant une microstructure de type « pancake structure » en 3D. ND, 

RD et TD désignent respectivement la direction normale, longitudinale et transversale par 

rapport à la direction du laminage [Hei 99]. 

 

La Fig. 1. 19 montre une microstructure de type « pancake structure » obtenue après une 

déformation plastique par laminage (30 %) d’un alliage d’aluminium. 

 

 

 

Figure 1. 19 : Image du MET en champ clair d’Al pur déformé à température ambiante par 

laminage (taux de réduction de 30 %) [Liu 98]. 

 

4.2 Torsion sous pression intense (HPT : High Pressure Torsion) 

 

 La torsion sous pression intense (HPT) consiste à placer un échantillon en forme de 

disque entre deux enclumes, l’une est fixe pendant que l’autre tourne sur elle même 

ND 

ND 

TD 

RD 
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(Fig.1.20). L’application d’une forte pression (quelques GPa) permet la déformation de 

l’échantillon par cisaillement grâce aux forces de frottement entre ce dernier et les enclumes. 

 

   

 

Figure 1. 20 : Schéma montrant le principe du HPT. L’échantillon est placé entre deux 

enclumes, l’une fixe et l’autre mobile qui crée la torsion [Val 00]. 

 

La déformation appliquée à l’échantillon est souvent exprimée en nombre de tours, 

mais il y’a une relation qui relie ce nombre de tours à un taux en cisaillement (équation 1. 17) 

[Val 00] : 

 

e
N.r.2π=γ   (1. 17) 

 

Avec r le rayon de l’échantillon, N le nombre de tours de torsion et e l’épaisseur de 

l’échantillon.  

 

A partir de l’équation 1. 17, il est évident que le taux de déformation en HPT dépend 

du rayon de l’échantillon. En principe, il est nul au centre et maximum au bord. Par ailleurs, le 

nombre de tours n’étant pas limité, donc il est possible d’atteindre des taux de déformation de 

plusieurs centaines au bord de l’échantillon. 

 

 La déformation plastique intense des métaux purs (exemple : Cu et Ni [Val 00, Zhi 

03]) et des alliages métalliques (exemple : Al-3 % Mg [Hor 96]) conduit généralement à la 
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formation d’une microstructure à grains équiaxes avec une faible dispersion de taille et dont la 

taille moyenne peut être inférieure à 100 nm (Fig. 1. 21). 

   
Figure 1. 21 : a) Image MET en champ clair de Cu déformé par HPT (εv = 7, P = 7 GPa), b) 

image en champ sombre correspondant et c) histogramme de la distribution de tailles de 

grains [Val 00]. 

 

 La Fig. 1. 22 permet d’observer l’évolution de la microstructure par microscopie 

électronique du Fe-Armco déformé par HPT (P = 7 GPa, température ambiante) [Isl 97, Ger 

94] pour différents stades de déformation. Aux premiers stades de déformation (nombre de 

tours entre 0,25 et 1), la microstructure (Fig. 1. 22 (a)) est constituée principalement de 

cellules de dislocations faiblement désorientées (entre 2 et 3°), de taille moyenne d’environ 

400 nm. Pour des taux de déformation intermédiaire (entre 1 et 3 tours), on observe 

l’existence à la fois des cellules de dislocations et des nano grains (Fig. 1. 22 (b)). De plus, la 

taille des cellules diminue tandis que l’angle de désorientation augmente. Au dernier stade de 

déformation (5 tours, Fig. 1. 22 (c)), une microstructure homogène de nano grains de taille 

moyenne 100 nm est clairement visible. En se basant sur ces observations, les auteurs ont 

proposé un modèle qui explique l’évolution de la microstructure du système au cours du 

processus de déformation (Fig. 1. 23). Lors d’une déformation plastique intense, une grande 

densité de dislocations est produite (1014 - 1017 m-2), le système minimise donc son énergie en 

formant des cellules de dislocations au sein des grains initiaux [Mis 96] (Fig. 1. 23 (4)). La 

formation de ces dernières entraîne la fragmentation des grains en domaines 

cristallographiques plus petits. Lorsque le taux de déformation augmente, la taille des cellules 

de dislocations continue à diminuer alors que la désorientation va augmenter (Fig. 1. 23 (b)). 

Aux derniers stades de déformation, l’augmentation de la désorientation entre les cellules de 

dislocations entraine la formation de nouveaux joints de grains (Fig. 1. 23 (c)). 
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Figure 1. 22 : Images du MET (champ clair, champ sombre et cliché de diffraction) montrant 

l’évolution de la microstructure du Fe ARMCO déformé par HPT (P = 7 GPa, température 

ambiante) aux différents stades de déformation : a) N = 0,25, b) N = 1 et c) N = 5 [Isl 97]. 

 

 

c) 

a) 

b) 
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 En conclusion, la nanostructuration des grains par la déformation plastique intense se 

fait par transformation des cellules de dislocations en une structure de grains équiaxes (de 

taille nanométrique) dans laquelle la plus grande partie de dislocations est stockée aux 

interfaces [Val 00]. 

 

 

 

Figure 1. 23 : Schéma du modèle de l’évolution des cellules de dislocations aux différentes 

étapes de la déformation plastique intense [Mis 96]. 

 

Les arrangements de dislocations aux interfaces entraînent de fortes distorsions 

élastiques à l’intérieur des nano grains, ce qui peut être mis en évidence par microscopie 

électronique en transmission [Val 00]. Il ne s’agit donc pas de joints de grains classiques, 

c’est pour cette raison que le terme « joints de grains hors équilibre » est fréquemment utilisé 

[Naz 93].  

 

5 Transformations de phases induites par déformation plastique 

 

 Au cours de la déformation plastique, une forte densité de dislocations, de lacunes, de 

joints de grains, etc… sont créés poussant le système loin de son équilibre thermodynamique 

[Poc 95]. Ces défauts peuvent affecter la stabilité des systèmes déformés et ses 

transformations de phases.  

 

5.1 Dissolution de particules de seconde phase 

 

L’un des exemples précurseur dans ce domaine est la déstabilisation de carbures dans 

les aciers tréfilés. En effet, lors du tréfilage des aciers perlitiques, la forte contrainte 

engendrée par le passage du matériau dans la filière entraine une déstabilisation des lamelles 

de cémentite et leur décomposition progressive. Cela a été mis en évidence par spectroscopie 
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Mössbauer [Gri 82, Ara 93] et confirmé par la suite par microscopie électronique en 

transmission [Hon 99, Lan 95] et en sonde atomique tomographique (Fig. 1. 24) [Dan 98, Hon 

01 et Sau 06]. Les mécanismes exacts de cette dissolution ne sont pas encore bien compris. 

Certains auteurs suggèrent que la dissolution de carbure conduit à l’obtention d’une solution 

solide sursaturée dans la ferrite avec une structure cristallographique similaire à celle de la 

martensite trempé [Hon 01, Tan 04]. D'autres supposent que les atomes de carbone sont 

répartis probablement autour des dislocations [Sau 09, Gav 03 et Sau 09].  

 

   

 

Figure 1. 24: Acier perlitique tréfilé (Fe-3,6at.%C, taux de déformation 3,5), a) volume de 

sonde atomique reconstruit en 3D dans lequel seuls les atomes de carbone ont été représentés, 

montrant une lamelle riches en carbone. b) profil de concentration tracé à travers de la lamelle 

montrant la décomposition de Fe3C [Sau 09].  

 

La force motrice et la cinétique de décomposition des carbures sont toujours une 

controverse. Certains auteurs suggèrent que cela pourrait être dû au cisaillement des lamelles 

de cémentite par les dislocations. Celles-ci pouvant piéger les atomes de carbone des lamelles, 

puis les redistribuer à l'intérieur de la ferrite [Gri 82, Sau 06]. D’autres chercheurs [Lan 97, 

Sau 00] pensent que la force motrice de la décomposition pourrait être l'augmentation 

spectaculaire de l'aire interfaciale Fe3C/α-Fe résultant de l'amincissement des lamelles. Ce qui 

peut conduire à une forte augmentation de la solubilité du carbone dans la ferrite par l'effet 

Gibbs-Thomson. C’est intéressant de noter que la dissolution des particules de seconde phase 

a été également rapportée dans les alliages FeNi déformé par HPT [Sag 88, Sag 97] et dans 

l’alliage AlCu procédé par ECAP [Mur 99]. Dans ces deux cas, les dislocations jouent un rôle 

majeur en cisaillant les précipités et en faisant « glisser » des atomes de soluté. 
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5.2 Formation de solutions solides sursaturées 

 

 L’alliage binaire CuFe est un système immiscible à température ambiante. Cependant, 

Quelennec [Que 10] a montré qu’après 25 tours de HPT sous une pression de 6 GPa, il était 

possible d’obtenir une solution solide sursaturée de CuFe contenant 12 % at. Fe à température 

ambiante (Fig. 1. 25).  

 

 

Figure 1. 25 : Volume 3D analysé en sonde atomique tomographique après 25 tours par HPT 

du nano composite CuFe (P=6 GPa, T=293 K, v=0,2 s-1), seuls les atomes de Fe sont 

représentés [Que 10]. 

 

 Les données recueillies en MET et en sonde atomique tomographique permettent de 

conclure que la force motrice de la formation de la solution solide CuFe est une 

déstabilisation de la ferrite par une augmentation de l’énergie d’interface Cu-cfc / Fe-α.  

 

5.3  Destruction de l’ordre à grande distance 

 

La déformation plastique intense de certains systèmes intermétalliques ordonnés 

comme TiAl [Kor 99], Ni3Al [Sag 97], Cu3Au [Ren 08] et FeAl [Man 10] conduit (en plus de 

la nanostructuration) à la destruction progressive de l’ordre à grande distance. Plusieurs 

mécanismes ont été proposés afin d’expliquer la destruction de l’ordre à grande distance au 

cours de la déformation plastique intense à basse température. Certains auteurs supposent que 

cela est dû à la formation d’une très forte densité de lacunes au cours de la déformation 

plastique intense. Par la suite, le matériau déformé contient autant de lacunes que son 

homologue non déformé à haute température. Puisqu’à haute température, la structure 

désordonnée est la plus stable thermodynamiquement, donc la microstructure du matériau 

déformé évolue vers cette configuration afin de minimiser l’énergie interne du système, c’est 
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le mécanisme dit de la « température effective » [Car 00, Sch 05]. Cependant, ce mécanisme 

n’explique pas l’origine de la force motrice de cette transformation. Rentenberger et co-

auteurs [Ren 08] ont proposé différents mécanismes alternatifs qui peuvent expliquer cette 

destruction de l’ordre. Le premier mécanisme proposé suppose que la destruction de l’ordre 

chimique est causée par la formation de rubans de parois d’antiphase résultant de la 

dissolution de dislocations. Par ailleurs, la microstructure de l’alliage Cu3Au déformé (Fig. 1. 

26) n’est pas compatible avec celle attendue pour un tel processus. C’est pour cette raison que 

ces mêmes auteurs suggèrent que la destruction de l’ordre résulte de la formation d’une forte 

densité de tubes de parois d’antiphases. En effet, les observations en MET ont montré que la 

destruction de l’ordre à grande distance de l’alliage Cu3Au commence localement le long des 

plans de glissement à cause de la production des parois d’antiphases induite par la 

déformation pastique intense. Ainsi, il a été conclu que le désordre complet est causé 

principalement par le stockage de parois d’antiphase et aussi par la formation de tubes de 

parois d’antiphases.  

 

 

 

Figure 1. 26 : Images du MET en champ sombre de la phase ordonné L12 de l’alliage Cu3Au 

déformé par HPT (contrainte de cisaillement ~ 20) en utilisant la tache de diffraction 

correspondant aux familles des plans [-101]. Les faibles lignes de contrastes alignés le long de 

deux directions différentes <110> (indiquées par des lignes en pointillés) sont interprétées 

comme des tubes de parois d’antiphases. Les variations de contraste ondulées sont causées par 

les parois de domaines fragmentés [Ren 08]. 
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Il est a noter que les tubes de parois d’antiphases peuvent être stockés à une densité 

très élevée sans provoquer de contrainte élastique à grande distance. Ce mécanisme a aussi été 

proposé pour expliquer la destruction de l’ordre à grande distance de l’alliage Ni3Al sous 

l’effet de la déformation plastique intense [Ren 05]. 

 

6 Transformations de phases dans les alliages métalliques déformés 

 

6.1 Séparation de phase 

 

 Cheng et co-auteurs [Che 07] ont récemment démontré (Fig. 1. 27) que l’obtention 

d’une microstructure qui contient à la fois des précipités nanométriques avec des grains 

nanométriques est une voie prometteuse pour atteindre une meilleure combinaison entre 

résistance mécanique et ductilité.  

 

 

 

Figure 1. 27 : Courbes de traction de l’alliage d’Al 2024 dans des conditions de traitements 

différentes : i) état homogénéisé (H), ii) H + vieilli 10 h à 493 °C; iii) H + déformé (laminage 

à froid), iv) H + déformé + vieilli 13 h à 160 °C et v) H + déformé + vieilli 100 h à 100 °C 

[Che 07]. 

 

Les raisons physiques de cette amélioration de la ductilité peuvent être résumées 

comme suit : dans un nano grain monophasé, les dislocations sont épinglées par les joints de 

grains. Donc, il n’y a pas d'écrouissage en raison de l'absence de sources de dislocations. Par 

ailleurs, la présence de précipités nanométriques peut bloquer le glissement de dislocations et 
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contribue à la formation de sources de dislocations, ce qui donne lieu à un fort écrouissage et 

une bonne ductilité. Plusieurs auteurs ont tenté d'appliquer cette approche pour certains 

alliages d'aluminium [Zha 04, Cer 05, Kim 05 et Sha 09], mais le contrôle de la cinétique de 

précipitation dans les matériaux hyper déformés est un problème crucial. En effet, Cerri et co-

auteurs [Cer 05] ont montré en utilisant des techniques de caractérisation indirecte (micro 

dureté et conductivité électrique), que la restauration, la recristallisation et la croissance des 

grains peuvent se produire lors du traitement de vieillissement nécessaire pour la germination 

des précipités. Tandis que la précipitation hétérogène le long des dislocations et / ou des joints 

de grains est très susceptible de se produire. 

La séquence de précipitation semble aussi être affectée par la déformation plastique intense. 

En effet, toutes les phases métastables classiques observées dans les alliages d'aluminium non 

déformés ne se produisent pas dans les états déformés [Str 04, Hor 05 et Ciz 06]. Par ailleurs, 

dans d’autres alliages, le mécanisme de précipitation semble être complètement modifié pour 

l’état hyper déformé de l’alliage modèle FeAuPd, Sauvage et co-auteurs [Sau 08] ont montré 

que le processus de décomposition est fortement affecté par la nanostructuration résultant de 

la déformation plastique intense.  

 

 

 

Figure 1. 28 : Images du MET en champ clair et leurs clichés de diffraction correspondant de 

l’alliage Fe50Au25Pd25 vieilli à 450 °C. a) microstructure lamellaire typique de l’état non 

déformé, b) structure de grains équiaxes dont la taille nanométrique de l’état déformé par HPT 

et vieilli à 450°C [Sau 08]. 
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Dans l’état non déformé, la décomposition de la solution solide FeAuPd (cfc) à 450 °C 

s’effectue suivant un processus de précipitation discontinue donnant lieu une structure 

lamellaire (Fig. 1. 28 (a)). Tandis que, dans l'alliage déformé par HPT (taille de grains 

d’environ 100 nm), la décomposition de la solution solide à 450 °C conduit à une structure 

toujours nanométrique mais équiaxe et non plus lamellaire (Fig. 1. 28 (b)). Dans l’état nano 

structuré (Fig. 29 (b)), le processus de décomposition est très différent, car il existe une 

grande densité de joints de grains offrant de nombreux sites de germination. Cette 

microstructure résulte également de la grande mobilité atomique des solutés le long des joints 

de grains : une fois un germe formé sur un joint de grains, il est alimenté par les atomes qui 

migrent le long des joints de grains (Fig. 1. 29 (c)). Ce scénario est totalement différent du 

processus de décomposition qui se produit dans l’état non déformé (Fig. 1. 29 (a)).  

 

  

 

 

 

Figure 1. 29 : a) Représentation schématique du processus de décomposition résultant d’une 

structure lamellaire de l’état non déformé, b) comparaison de la taille des grains après HPT 

avec la longueur caractéristique des lamelles et c) représentation schématique du processus de 

décomposition dans l'alliage nanostructuré résultant une structure des grains équiaxes [Sau 

08]. 

 

 Dans l’alliage CuCrZr, l’application d’une déformation plastique préalable à un 

traitement de vieillissement permet d’obtenir des résistances mécaniques supérieures à leurs 

a) b) 

c) 
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homologues non déformés [Qia 06] (Fig. 1. 30). Ensuite, elles diminuent avec le temps de 

vieillissement. Ainsi, les états initialement déformés atteints plus rapidement leur maximum 

de la résistance mécanique. Par ailleurs, l’effet de la déformation plastique sur le mécanisme 

de précipitation du Cr dans le Cu n’a pas été étudié par ces auteurs. Notamment, l’interaction 

entre la précipitation du Cr et la recristallisation et / ou la restauration qui sont susceptibles de 

se produire. Ceci justifie notre étude de l’effet de la déformation plastique sur la précipitation 

du Cr dans le Cu particulièrement aux premiers stades de la précipitation. 

 

  

 

Figure 1. 30 : Évolution de la résistance à la traction de trois alliages CuCrZr (1 : Cu-0,26Cr-

0,15Zr, 2 : Cu-0,13Cr-0,41Zr et 3 : Cu-0,34Cr-0,41Zr (pd %)) en fonction du temps de 

vieillissement à 480 °C : a) état non déformé et b) tréfilé (86 %) [Qia 06]. 

 

6.2 Mise en ordre 

 

 Buckley [Buc 75] a montré que la mise en ordre dans un alliage initialement déformé 

de FeCo est un processus complexe, tel que plusieurs scenarii peuvent se produire en fonction 

de la température de mise en ordre choisie. Lorsque la température de mise en ordre est 

comprise entre 250 °C et 475 °C, une transformation combinée de mise en ordre et de 

recristallisation est observée. Ainsi, on signale une faible croissance de la taille des grains 

après la transformation combinée à cause de la faible mobilité des joints de grains dans ce 

domaine de température. Cependant, lorsque la température est supérieure à 600 °C, on 

remarque une cinétique très rapide de mise en ordre suivie par une cinétique de 

recristallisation relativement faible. En revanche, lorsque la température de mise en ordre est 

a) b) Non déformé Tréfilé (86 %) 
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comprise entre 475 et 600 °C, on enregistre d’abord une mise en ordre du système suivie 

d’une restauration. Plusieurs études ont montré que la cinétique de la recristallisation est 

considérablement retardée dans les matériaux ordonnés, à des températures inférieures à la 

température critique de mise en ordre. Cet effet est dû à la réduction de la mobilité des 

interfaces entre les grains recristallisés et la matrice déformée lorsque les deux phases sont 

ordonnées. 

Récemment, Mangler et co-auteurs [Man 10] ont montré que la mise en ordre de l’alliage 

FeAl hyperdéformé se traduit par la croissance des nano domaines ordonnés de structure B2 

(inférieur à 5 nm) qui sont distribués d’une manière homogène à l’intérieur des nano grains 

(quelques dizaines de nanomètres). Ils supposent aussi que les nano domaines ordonnés 

présents dans l’état déformé sont des sites de germination hétérogène à partir desquelles la 

croissance des domaines ordonnés commence au cours du traitement de mise en ordre.  

 

 Dans le cas de l’alliage FePd, le mécanisme de mise en ordre dans un état initialement 

déformé apparait très différent de celui observé dans un état initialement non déformé. Une 

morphologie de grains équiaxes apparait au lieu d’une microstructure maclée « polytwinned 

structure ». Le mécanisme de mise en ordre dans un état initialement déformé est associé à 

une réaction combinée (coopérative) à la fois de mise en ordre et de recristallisation [Kle 95, 

Kul 05 et Des 04] (Fig. 1. 31). Klemmer et co-auteurs [Kle 95] ont montré que la 

recristallisation se produit par la germination et la croissance de nouveaux grains ordonnés 

dans la matrice déformée (désordonnée). La croissance des grains recristallisés est 

généralement monolithique, telle qu’un seul variant de la phase L10 existe [Kle 95, Kul 05]. 

Cependant, ces grains contiennent souvent plusieurs micros macles. 
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Figure 1. 31 : a) Image de MET en champ clair montre une microstructure résultante d’une 

réaction combinée de mise en ordre et de recristallisation. En haut de l’image on voit un grain 

recristallisé contenant des défauts (parois d’antiphase et micro macles). En bas de l’image, 

une région non recristallisé contient une forte densité de dislocations. b) cliché de diffraction 

suivant l’axe de zone [001] correspondant à la zone non recristallisée montrant l’existence de 

taches de surstructure associée à la phase ordonnée [Des 04]. 

 

 Par ailleurs, Tanaka et co-auteurs [Tan 01] ont montré que l’application d’une 

contrainte mécanique ou magnétique sur un monocristal de FePd désordonné conduit à la 

formation d’un domaine ordonné monovariant lors de la mise en ordre. Ceci à une grande 

importance à l'égard de l'application de ce matériau comme support de stockage de données 

magnétiques. Le mécanisme associé à la formation d'une structure monovariante sous 

l’influence d’un champ de contrainte externe peut être expliqué comme suit : aux premiers 

stades de mise en ordre, le champ de contrainte externe favorise la germination d'un seul 

variant. La population de ce dernier domine de sorte qu'un champ de contrainte interne 

globale est développé et favorise par la suite, la formation du variant favorisé par le champ 

externe. Les contraintes internes développées aux premiers stades de mise en ordre persistent 

dans les stades avancés, en jouant un rôle essentiel dans la formation de la structure 

monovariante. 

 

 Kulovits et co-auteurs [Kul 05] ont montré à l’aide des mesures de conductivité 

électrique que la déformation plastique conduit à une accélération de la cinétique de mise en 

ordre de l’alliage FePd. Ceci pourrait être associée à la germination hétérogène de la phase 

L10 sur les joins de grains [Kle 95, Des 04]. Par ailleurs, ces auteurs ont montré que plus la 

a) b) 
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température de mise en ordre est basse, plus le champ coercitif maximal atteint est grand [Kle 

95, Des 04a] (Fig. 1. 32). 

 

 

 

Figure 1. 32 : Évolution du champ coercitif de l’alliage FePd déformé par laminage en 

fonction du temps de vieillissement à 400, 500 et 600 °C [Des 04a]. 

 

 L’application d’une déformation plastique intense par HPT conduit à l’obtention des 

grains nanométriques. Donc les questions qui se posent sont : quel est le mécanisme de mise 

en ordre dans un alliage FePd nanostructuré ? Quel sera l’effet de la nanostructuration de 

l’alliage FePd sur le champ coercitif ? Le but de ce travail est donc de répondre à ces 

questions. 
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1 Introduction 

 

 Dans ce chapitre, nous commençons par une description des alliages étudiés et de leurs 

traitements thermomécaniques. Ensuite, nous décrivons les techniques de caractérisation de 

leurs propriétés physiques (microdureté, conductivité électrique et VSM). Finalement, nous 

allons décrire les techniques de caractérisation microstructurale (DRX, MET et sonde 

atomique tomographique), sans oublier les méthodes de préparation des échantillons et les 

traitements de données (sonde atomique tomographique).  

 

2 Alliages étudiés 

 

2.1 Alliage CuCr 

 

2.1.1 Nature de l’alliage 

 

 L’alliage CuCr utilisé dans cette étude est un alliage commercial dont la composition 

nominale est Cu-1Cr-0,1Zr (% pd.). Il a été délivré dans l’état durci (pic de dureté) par la 

société Goodfellows sous forme d'une barre de 25 mm de diamètre. 

 

2.1.2 Traitements thermiques 

 

2.1.2.1 Traitement d’homogénéisation 

 

 Pour supprimer l’histoire thermomécanique de l’alliage CuCr dans l’état délivré 

(dissoudre les précipités nanométriques du Cr et éliminer la forte densité de dislocations 

présentes dans l’alliage lors de sa réception), l’alliage étudié a subi un traitement 

d’homogénéisation à 1050 °C pendant 1 heure sous Argon (pour éviter l'oxydation de 

l’alliage). La température d’homogénéisation (1050 °C) est choisie pour avoir une solubilité 

maximale du Cr dans le Cu sans fondre l’alliage. La solubilité du Cr dans le Cu attendue à 

cette température (mesurée à partir du diagramme de phase binaire CuCr [Mas 87]) est 

estimée à 0,74 ± 0,02 % at. Le traitement d’homogénéisation est suivi systématiquement par 

une trempe rapide à l’eau glacée afin d’obtenir une solution solide sursaturée (SSS) à 

température ambiante. Les traitements thermiques ont été effectués dans un four vertical 
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permettant d’effectuer des trempes rapides dans l’eau glacée. Il est intéressant de noter que les 

échantillons qui ont subi des traitements d’homogénéisation sont de petites dimensions (25 

mm de diamètre et 10 mm d’épaisseur), ce qui permet d’éviter une vitesse de refroidissement 

trop lente au cœur de l’échantillon et ne pas avoir de précipitation au cours de la trempe.  

 

2.1.2.2 Traitement de précipitation 

 

 Le traitement de vieillissement à basse température (Ta) consiste à décomposer la SSS 

en deux phases : la matrice de Cu et les précipités du Cr. Le choix de la température de 

vieillissement est un paramètre crucial pour contrôler la cinétique de précipitation du Cr dans 

le Cu. D’après les études bibliographiques, la température de vieillissement la plus utilisée 

pour les alliages de CuCr est 480 °C [Liu 06, Kap 05]. La cinétique de précipitation de notre 

alliage est très rapide à cette température (Hvmax = 145 kg/mm2 après 2 h de vieillissement) 

(Fig. 2. 1). Pour suivre la cinétique de précipitation du Cr dans le Cu aux premiers stades de 

précipitation, nous avons choisi une température de vieillissement plus basse (440 °C) pour 

laquelle la cinétique de précipitation du Cr dans le Cu est moins rapide.  

 

Figure 2. 1 : Courbes de l’évolution de la dureté en fonction du temps de vieillissement à 

440°C et 480 °C. 

 

Remarque : La dureté obtenue après le traitement de précipitation à 440 °C est sensiblement 

plus élevée que celle obtenue à 480 °C (respectivement 155 et 145 kg/mm2). Cela peut être 

expliqué comme suit : puisque la solubilité du Cr dans le Cu soit plus basse à 440 °C, cela 
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permet d’avoir une force motrice de précipitation plus grande, par la suite une densité de 

précipités plus grande. 

 

 L’histoire thermique de l’alliage CuCr est résumée dans le schéma de la Fig. 2. 2.  

 

Figure 2. 2 : Histoire thermique appliquée à l’alliage CuCr. 

 

2.1.3 Déformation plastique 

 

 L’alliage CuCr (dans l’état homogénéisé) a été déformé par laminage à température 

ambiante. L’épaisseur initiale (e0) des échantillons déformés est de 15 mm. Ensuite, la 

réduction de l’épaisseur de l’alliage est effectuée graduellement par passes. La distance entre 

les deux cylindres est réduite de 1 mm après chaque passage. Trois états ayant des taux de 

déformations différents (εv = 0,7, 1,2 et 2,3) ont été étudiés. 

 

2.2 Alliage FePd 

 

2.2.1 Nature de l’alliage 

 

 L’alliage FePd étudié dans ce travail est de composition nominale Fe50-Pd50 (% at.), 

il a été fabriqué au laboratoire « Institute of Metal Physics », Yekaterinburg, Russia, à partir 

d’éléments de hautes puretés (99,5 % et 99,9 % respectivement pour le Fe et le Pd) par fusion 

à l’arc. 



Chapitre II : Techniques Expérimentales 

 49 

2.2.2 Traitements thermiques 

 

 La transition de mise en ordre de l’alliage FePd s’effectue autour de 620 °C (voir 

diagramme de phase FePd, p. 7). Donc pour obtenir un état totalement désordonné (D), 

l’alliage FePd est homogénéisé pendant 6 h à 950 °C sous Argon puis trempé dans l’eau 

glacée. L’état totalement ordonné (O) est obtenu par un traitement de mise en ordre effectué à 

550 °C pendant 18 h (sous argon) suivi d’une trempe à l’eau glacée. Les traitements de mise 

en ordre de l’alliage FePd nanostructuré ont été effectués à différentes températures (400 °C, 

450 °C et 500 °C).  

 

2.2.3 Déformation plastique 

 

 L’alliage FePd a été hyperdéformé par torsion sous pression intense (HPT) au 

« Institute for Physics of Advanced  Materials » à Ufa par D. Gunderov. Les échantillons non 

déformés ont 8 mm de diamètre et 1 mm d’épaisseur. Ils sont maintenus entre les deux 

enclumes par une forte pression de 6 GPa, ils ont subi respectivement 5, 7 et 10 tours.  

 

Remarque : Sauf indication contraire, les échantillons ont été déformés à température 

ambiante (pour quelques cas particuliers, la déformation s’est effectuée à 100, 200 et 300 °C). 

 

3 Caractérisation des propriétés physiques 

 

3.1 Test de microdureté 

 

 Dans le but de suivre l’évolution de la dureté des alliages étudiés en fonction des 

traitements thermomécaniques appliqués, des mesures ont été entreprises. Les essais de la 

micro dureté Vickers ont été effectués à l’aide d’un microduromètre de type « BUEHLER 

Micromet 2003 », en appliquant une charge de 300 g (2,94 N). 

 

• Pour l’alliage CuCr, la dureté d’un état correspond à la valeur moyenne de dix mesures 

effectuées. Ainsi, l’incertitude représente l’écart type de ces mesures. Les mesures ont été 

effectuées perpendiculairement à la direction du laminage. 
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• Pour l’alliage FePd, nous avons effectué des mesures de dureté le long de diamètre du 

disque avec un pas de 0,5 mm afin de suivre l’évolution de la dureté en fonction de la position 

radiale des disques déformés par HPT. Une seule mesure a été effectuée pour chaque point. 

Par contre, pour déterminer l’incertitude sur la mesure de la dureté d’une position quelconque, 

nous avons effectué dix mesures sur un cercle (même position radiale) dont le centre est celui 

du disque et un rayon de 3 mm (Fig. 2. 3). L’écart type des dix mesures effectuées a été 

estimé à ± 2 %. Donc, l’incertitude de mesure d’un point donné représente ± 2 % de la valeur 

mesurée.  

 

 

 

Figure 2. 3 : Principe de mesure de l’incertitude de dureté de l’alliage FePd. 

 

3.2 Conductivité électrique 

 

 Selon la loi de Matthiessen [Wan 91], la conductivité électrique dépend 

principalement de la concentration du soluté en solution solide. Par la suite, des mesures de 

conductivité électrique ont été entreprises afin de suivre la cinétique de précipitation du Cr 

dans le Cu. Ces mesures ont été réalisées à l’aide de la méthode dite « mesure à quatre 

points ». Cette méthode développée par Valdes [Val 54] et Smits [Smi 58] permet de 

s’affranchir des résistances de contact ainsi que celles des fils de l’appareil de mesure. Par 

ailleurs, les mesures de conductivité électrique ont été réalisées à l’aide d’un microhm mètre 

programmable OM21 de marque AOIP®. Selon Chang [Cha 03], l’OM21 d’AOIP produit des 

courants alternés ce qui permet de s’affranchir des résistances résiduelles dues aux contacts 

avec l’échantillon. On envoie un courant d’entrée de 10 mA dans l’échantillon puis, on 

mesure la résistance correspondante. A partir des dimensions de l’échantillon, le calcul de la 

résistivité électrique de l’échantillon est immédiat en utilisant la relation 2. 1 : 
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L

SR×=ρ   (2. 1) 

 

Avec ρ la résistivité électrique (µΩ.cm), R la résistance de l’échantillon (µΩ), S la surface de 

l’échantillon (cm2) et L la longueur de l’échantillon (cm). Les échantillons étudiés sont de 

même taille (L = 40 mm, l = 10 mm et e = 2,5 mm). 

 

La résistivité électrique d’un état représente la valeur moyenne de vingt mesures effectuées. 

Ainsi, l’incertitude de la mesure est calculée à partir de la relation 2. 2 : 

 








 ∆+∆+∆=∆
L

L

S

S

R

Rρρ   (2. 2)  

 

Avec ∆S = ∆L = 0,01 cm et ∆R représente l’écart type des vingt mesures effectuées.  

 

D’autre part, on peut remonter à la valeur de la conductivité électrique (σ) à partir de la 

relation 2. 3 : 

 

ρ
=σ 1

   (2. 3) 

 

Remarque : les mesures de la conductivité électrique de l’alliage CuCr sont représentées en 

pourcentage de la conductivité internationale de cuivre standard (IACS = 0,596 µΩ-1cm-1 

[Ala00]). 

 

3.3 Magnétométrie par échantillon vibrant (VSM) 

 

 Le magnétomètre à échantillon vibrant (VSM) permet de mesurer la variation de 

l’aimantation (exprimée en unité électromagnétique) de matériaux massifs ou minces en 

fonction du champ appliqué (exprimé en Oersted). L’échantillon est placé dans l’entrefer d’un 

électroaimant constitué de deux bobines qui sont traversées par un courant maximal de 10 A, 

fournissant le champ magnétique. Ce dernier est contrôlé par une sonde à effet Hall. La 

vibration de l’échantillon provoque une variation du flux magnétique, générant une force 

électromotrice aux bornes des bobines. Cette dernière, proportionnelle à l’aimantation de 
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l’échantillon, est mesurée par un « lock-in » qui est un amplificateur à détection synchrone 

[Gre 08].  

La surface des échantillons (états déformés par HPT) analysés en VSM est de l’ordre de 2 à 

3mm2 alors que le champ maximum appliqué est de 15 KOe. 

 

4 Caractérisation microstructurale 

 

 La caractérisation microstructurale des alliages étudiés a été effectuée à différentes 

échelles à l’aide du microscope électronique à transmission et la sonde atomique 

tomographique, ainsi avec une technique de caractérisation indirecte comme la diffraction des 

rayons X. 

 

4.1 Diffraction des rayons X 

 

 Les analyses par diffraction des rayons X ont été effectuées afin de comprendre l’effet 

de la déformation sur la mise en ordre de l’alliage FePd. Pour les états déformés par HPT, les 

analyses ont été effectuées juste au bord de l’échantillon. L’appareil utilisé est un 

diffractomètre Bruker D8 Advance muni d’une source de cobalt émettant des rayons X d’une 

longueur d’onde λ = 1,7889 Å avec une tension d’accélération de 35 kV sous 40 mA. Il est 

équipé d’un compteur à scintillation et d’un détecteur à dispersion d’énergie (Sol-X). C’est 

intéressant de noter que la source utilisée n’est pas monochromateur. Par la suite, les spectres 

recueillis sont corrigés en soustrayant la contribution de Kα2 à l’aide du logiciel Eva. Les 

largeurs de fentes utilisées valent respectivement 1, 1 et 0,2 mm pour les fentes d’anti-

diffusion, d’anti-divergence et de détecteur. 

 

Afin de suivre la cinétique de mise en ordre de l’alliage FePd, nous avons suivi 

l’évolution du rapport c/a en fonction des traitements thermomécaniques. La distance 

réticulaire de la famille des plans cristallographiques (hkl) de la structure L10 peut être 

calculée à partir de la relation 2. 4 :  

2
222

hkl

c

a
lkh

a
d








++

=   (2. 4) 
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Pour un état donné, la famille des plans réticulaires (hk0) permet de déterminer le paramètre 

de maille a, ainsi la famille des plans réticulaires de type (00l) permet de déterminer le 

paramètre de maille c. 

 

4.2 Microscopie électronique à transmission 

 

 Les microscopies électroniques en transmission conventionnelle et analytique ont été 

employées afin de suivre l’évolution de la microstructure des alliages étudiés en fonction des 

traitements thermomécaniques. 

 

4.2.1 Système CuCr 

 

 La préparation des lames minces de l’alliage CuCr a été réalisée à partir de rondelles 

de 0,4 mm d’épaisseur et de 3 mm de diamètre, découpées perpendiculairement à la direction 

du laminage à l’aide d’une carotteuse. Ces rondelles sont polies mécaniquement au papier 

abrasif de 14 µm jusqu'à une épaisseur de 250 µm. Les échantillons subissent ensuite un 

polissage électrolytique à -30 °C réalisé au moyen d’un amincisseur doublet jet TUNEPOL de 

Struers. La solution utilisée pour ce polissage contient 20 % d’acide nitrique  et 80 % de 

méthanol. Lors du polissage, le potentiel est à 15 V. Les échantillons ont ensuite subi pendant 

30 min un amincissement ionique par un bombardement d’ions d’Argon de 4 kV d’énergie, 

sous un angle incident de 3°. L’amincissement ionique a été utilisé pour supprimer la fine 

couche d’oxyde présente à la surface des lames minces après le polissage électrolytique. 

 

 La caractérisation en microscopie électronique à transmission conventionnelle de 

l’alliage CuCr a été effectuée à l’aide d’un JEOL 2000FX équipé d’un détecteur EDX 

(Energy Dispersive X-ray Analysis), des informations de type chimique couplées aux 

informations microstructurales permettent de révéler les variations de compositions des 

échantillons à des échelles de l’ordre de la centaine de nanomètre (taille de sonde minimum 

du MET JEOL 2000 FX). D’autres observations et analyses à plus haute résolution ont été 

effectuées sur un JEOL 2100F par Dr Eiji Okunishi (JEOL, Tokyo, Japan) en utilisant 

principalement la spectroscopie d’EDX (Détecteur JEOL JED-2300T) et la spectroscopie de 

perte d’énergie d’électron (spectromètre EELS Gatan ENFINA) (EELS : Electron Energy 

Loss Spectroscopy). 
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4.2.2 Alliage FePd 

 

 La préparation des lames minces de l’alliage FePd déformé par HPT a été réalisée à 

partir des rondelles de 0,2 mm d’épaisseur et de 3 mm de diamètre, découpées par une 

carotteuse à partir du bord des disques déformés (environ 2,5 mm du centre du disque ce qui 

correspond à un taux de déformation en cisaillement γ ≈ 392 pour 5 tours). Ces rondelles sont 

polies mécaniquement au papier abrasif 14 µm jusqu'à une épaisseur de 100 µm. Les 

échantillons subissent ensuite un polissage électrolytique à 0 °C réalisé au moyen d’un 

amincisseur doublet jet TUNEPOL de Struers. La solution utilisée pour ce polissage contient 

82% d’acide acétique, 9% d’acide phosphorique et 9% d’éthanol (% vol.). Lors du polissage, 

le potentiel est à 30 V. 

 

 La caractérisation microstructurale de l’alliage FePd a été effectuée uniquement par 

microscopie électronique à transmission conventionnelle. Les observations ont été effectuées 

respectivement à l’aide d’un JEOL 100 CX (tension d’accélération de 100 kV), d’un JEOL 

2000FX et un JEOL 2100 (tension d’accélération de 200 kV). Des observations 

complémentaires ont été réalisées par C. Genevois sur un JEOL 2100. 

 

4.3 Sonde Atomique Tomographique 

 

La sonde atomique tomographique permet de cartographier en 3D les hétérogénéités 

chimiques à l’échelle atomique [Bos 89, Bla 93, Mil 96]. Cette technique d’analyse est basée 

sur le phénomène d’évaporation par effet de champ [Tso 90]. C’est un microscope à 

projection couplé à un spectromètre de masse permettant de déterminer la nature chimique des 

atomes évaporés.  

 

4.3.1 Principe de la technique 

 

 Le principe de la sonde atomique (Fig. 2. 4) est décrit d’une façon exhaustive dans de 

nombreux ouvrages de référence [Mil 69, Cer 88, Tso 90]. L’échantillon taillé sous forme 

d’une pointe à extrémité nanométrique est porté à une température de quelques dizaines de 

Kelvin dans une enceinte d’analyse sous ultravide (P = 10-8 à 10-9 Pa).  
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Figure 2. 4 : Schéma du principe de la sonde atomique tomographique. 

 

Le champ d’évaporation (E) nécessaire pour arracher et ioniser les atomes situés au 

bord de terrasses de la pointe est atteint grâce à des impulsions de tension (VP) superposées au 

potentiel continu (V0). C’est intéressant de noter que le champ électrique ne pénètre pas à 

l’intérieur d’un matériau conducteur. Donc, seuls les atomes de surface ont une probabilité 

non nulle de s’évaporer. Le champ électrique à l’extrémité d’une pointe très fine de rayon de 

courbure R, portée à un potentiel V (V = V0 + VP) est de la forme : 

 

R

V
E

β
=   (2. 5) 

 

Avec β  un facteur qui dépend de la forme de la pointe et varie entre 2 et 8. 

 

L’énergie d’un atome ionisé dépend à la fois du potentiel d’évaporation V et de son 

nombre de charge n (nombre de fois que l’atome est ionisé). Cela s’exprime par la relation 

2.6 : 

E = n.e.V  (2. 6) 

 

Avec e la charge de l’électron. 

Cette énergie est totalement convertie en énergie cinétique. Si on néglige la phase 

d’accélération de l’ion, on peut écrire la conservation de l’énergie sous la forme suivante 

(relation 2. 7) : 
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VenvM
2

1 2 ... =   (2. 7) 

 

Avec M la masse de l’atome évaporé et v sa vitesse. 

 

 Le calcul du rapport masse sur charge (M/n, exprimé en unité de masse atomique ou 

u.m.a) à partir de la relation 2. 8 permet d’identifier la nature chimique des ions détectés. 

 














=

2

2
v

L

t
Ven2

n

M
...   (2. 8) 

 

Avec tv le temps de vol de l’ion et L la distance de vol de l’ion (distance entre la pointe et le 

détecteur qui reste fixe au cours de l’analyse). 

 

 Pour déterminer la nature chimique des ions détectés, il faut connaître leur temps de 

vol tv. Pour cela, l’ouverture du compteur de temps est déclenchée lors de l’application de 

l’impulsion Vp. Alors que l’arrivée d’un ion sur le détecteur provoque l’arrêt du compteur et 

permet donc la mesure du temps de vol.  

 

 La sonde atomique tomographique est équipée d’un détecteur sensible en position 

[Dec 95] avec un grand pouvoir séparateur spatio-temporel [Dac 05]. Chaque ion provenant 

de l’échantillon est à l’origine d’une gerbe d’électrons, produite par un multiplicateur 

d’électrons (galettes de microcanaux). Cette gerbe irradie le détecteur ADLD (Advanced 

Delay Line Detector). Ce dernier nous donne la position de chaque ion à la surface de 

l’échantillon par projection inverse, ce qui permet par la suite de reconstruire l’image en 3D 

avec une bonne résolution spatiale. 

 

4.3.2 Mise en place des impulsions 

 

Il existe deux types d’impulsions utilisés au Groupe de Physique des Matériaux : les 

impulsions électriques et les impulsions lasers. L’expérience a montré que l’analyse de 

l’alliage CuCr était souvent difficile à cause d’une rupture rapide de l’échantillon sous la 

contrainte engendrée par les impulsions électriques. Pour cette raison, nous avons utilisé les 
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impulsions lasers pour caractériser cet alliage avec la sonde atomique tomographique. Les 

travaux récents au sein de l’équipe de l’instrumentation du GPM [Gau 06, Vel 06 et Vur 06] 

ont débouché sur la mise au point d’une sonde atomique tomographique assistée par des 

impulsions laser femto seconde. Un potentiel continu est appliqué sur la pointe et les 

impulsions nécessaires à l’évaporation des atomes de la pointe sont fournies par un laser 

femtoseconde. La pointe se trouve sur le chemin du faisceau laser, l’apex de celle-ci se trouve 

directement illuminé par le faisceau. Il a été montré que l’illumination de la pointe par un 

laser femtoseconde engendre un échauffement de celle-ci et provoque une évaporation 

thermiquement assistée [Hou 10].  

 

4.3.3 Spectre de masse 

 

 Le spectre de masse permet de visualiser la quantité d’atomes évaporés lors d’une 

analyse en sonde atomique tomographique en fonction du rapport M/n. La Fig. 2. 5 montre un 

spectre de masse représentatif de l’alliage CuCr (état vieilli 10 h à 440 °C) analysé en sonde 

atomique tomographique (LAWATAP). 

 

  

Figure 2. 5 : a) Spectre de masse de l’alliage CuCr vieilli pendant 10 h à 440 °C obtenu avec 

la LAWATAP, b) zoom sur la région du Cr montrant les quatre isotopes de Cr et l’isotope et 

de Fe2+. 

 

 Les deux isotopes du cuivre (63Cu et 65Cu) sont présents avec des pics à 63 et 65 u.m.a 

correspondant aux atomes ionisés une fois (63Cu+ et 65Cu+), mais aussi avec des pics à 31,5 et 

32,5 u.m.a correspondant aux atomes ionisés deux fois (63Cu2+ et 65Cu2+). Pour le chrome, il 

s’évapore principalement sous forme d’ions deux fois chargés. Ainsi, ses quatre isotopes 

(50Cr, 52Cr, 53Cr et 54Cr) sont bien résolus. Notons aussi que le fer présent dans l’alliage CuCr 

comme impureté est aussi toujours présent. Normalement, il y a quatre isotopes pour le Fe 
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(54Fe, 56Fe, 57Fe et 58Fe). Mais, seul l’isotope 56Fe ionisé deux fois est présent à cause de la 

faible abondance naturelle des deux isotopes 57Fe et 58Fe (respectivement 2,1 et 0,3 %) et du 

recouvrement du pic de l’isotope 54Cr avec le 54Fe. Ce recouvrement a pour conséquence de 

surestimer la composition du Cr, en revanche de sous-estimer la concentration du Fe. 

Généralement, l’abondance du 54Cr calculé en sonde atomique est de l’ordre de 2,8 % au lieu 

de 2,3 % (abondance théorique). Cela veut dire que l’erreur introduite sur la concentration du 

Cr par ce recouvrement est de l’ordre de 0,5 %. Vu la faible valeur de l’erreur introduite par 

ce recouvrement, la correction de la concentration des précipités en Cr ne fait pas objet de 

notre étude. Par ailleurs, d’autres espèces chimiques sont ionisées lors d’une analyse en sonde 

atomique tomographique notamment les molécules de H+ et de H2
+ présentes dans l’enceinte. 

Cela se manifeste par des pics à 1 et 2 u.m.a et des pics à 16, 17 et 18 u.m.a pour les espèces 

moléculaires à base d’hydrogène et d’oxygène (O+, OH+ et H2O
+). La présence de ces pics 

dépend essentiellement de la qualité du vide dans l’enceinte d’analyse. Ainsi, ils n’affectent 

pas les mesures de concentration puisque leurs positions ne recouvrent aucun pic de cuivre, de 

chrome ou de fer. En revanche, on remarque la formation des hydrures notamment pour le 

cuivre (pic à 67 u.m.a correspond au 65CuH2
+) au cours de l’évaporation de la pointe à cause 

de la présence de l’hydrogène dans l’enceinte d’analyse. Cet hydrure n’est visible que pour 

l’isotope 65Cu parce que le complexe 63CuH2
+ est placé à 65 u.m.a sur le spectre de masse 

(position du pic 65Cu+). 

 

 Les spectres de masse présentent un bruit de fond continu. Ce dernier possède deux 

origines différentes. Le premier provient du détecteur qui génère des signaux électriques 

aléatoires qui ne correspondent pas à la détection d’ions. L’autre origine provient des atomes 

évaporés de la pointe qui rebondissent sur la paroi de l’enceinte et sont détectés avec un temps 

de vol aléatoire. Dans le cas de Cu, le bruit de fond ne fera pas l’objet d’une correction. En 

fait, les abondances des pics détectés sont suffisamment importantes pour négliger l’effet du 

bruit de fond sur les calculs de concentration. En revanche, pour le chrome et le fer, les 

mesures des compositions ont été faites après la soustraction du bruit de fond. 

 

4.3.4 Reconstruction 3D et résolution spatiale 

 

 Chaque atome détecté est identifié par son temps de vol (nature chimique) et sa 

position X, Y et Z dans le volume analysé. Le grandissement (relation 2. 9) permet de 
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connaitre les dimensions de la section du volume analysé, et donc les positions en X et Y des 

atomes détectés. 

 

R).1m(

L
G

+
=    (2. 9) 

 

Avec L la distance entre la pointe et le détecteur et m caractérise la position du point de 

projection (m ~ 0,6). 

 

 La troisième position Z du Nième ion détecté conduit à un accroissement δZ de la 

profondeur associée à la détection d’un atome évaporé. Cet accroissement dépend du nombre 

de plans cristallins qui ont été évaporés, il est obtenu par la relation 2. 10. 

 

QS

V
Z at

.
=δ   (2. 10) 

 

Avec Vat le volume atomique, S la surface de la section d’analyse, Q le rendement de 

détection (rapport entre la surface efficace de détection et la surface totale du détecteur). 

 

Finalement, Z dépend du nombre d’atomes (N) détectés selon la relation 2. 11. 

 

Z = N. δZ  (2. 11) 

 

 La résolution spatiale d’un volume d’analyse de la LAWATAP est de 0,5 nm pour les 

positions latérales (X et Y) et de 0,1 nm pour la profondeur (Z) [Dec 94]. Compte tenu de 

cette résolution, les plans atomiques de bases indices de Cu (111) peuvent être résolus dans la 

profondeur de l’analyse lorsque ces derniers sont perpendiculaires à l’axe d’analyse. Dans ce 

cas particulier, il est possible de calibrer la valeur du produit Eβ afin de retrouver la bonne 

distance réticulaire.  

 

Les paramètres typiques utilisés pour reconstruire un volume 3D analysé en sonde 

atomique tomographique de l’alliage CuCr sont : Vat = 11,6 Å3 (pour tous les éléments 

chimiques), m = 0,6, Q = 0,5, alors que la valeur du produit Eβ varie généralement entre 16 et 

18 V/Å d’une analyse à l’autre.  
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4.3.5 Evaporation préférentielle 

 

 Selon Miller [Mil 96], la valeur du champ d’évaporation dépend de la nature chimique 

des atomes évaporés. Pour un système binaire, cela peut se traduire par une différence entre 

les champs d’évaporation des deux éléments présents dans le matériau. Lorsque ces deux 

éléments sont mélangés (solution solide, précipités…), l’élément ayant le champ 

d’évaporation le plus bas peut s’évaporer au potentiel continu V0. Les atomes qui se sont 

évaporés entre les impulsions ne sont donc pas détectés. Cela peut entraîner une perte 

quantitative de la détection de cet élément. 

 

 En premiers temps, les analyses en sonde atomique tomographique (ECOTAP et 

LAWATAP) de l’alliage CuCr ont été effectuées à 80 K. La composition du Cr mesurée à 

cette température vaut 2,3 ± 0,03 % at. au lieu de 0,74 ± 0,02 % at. prévu à partir du 

diagramme de phase [Mas 87]. Cela veut dire qu’en moyenne, deux atomes sur trois de Cu 

s’évaporent probablement entre les impulsions et ne sont donc pas détectés, soit une perte de 

66 % des atomes de Cu. Ceci est surprenant, parce que l’évaporation préférentielle concerne 

généralement l’élément minoritaire ou l’élément à champ d’évaporation le plus petit, ce qui 

n’est pas le cas dans l’alliage CuCr (ECu > ECr). L’origine physique de l’évaporation 

préférentielle de la matrice (Cu) reste inconnue. Par ailleurs, un abaissement de la température 

d’analyse de l’alliage CuCr de 80 à 20 K permet d’éviter l’évaporation préférentielle du Cu et 

d’avoir une concentration en Cr plus réaliste (0,78 ± 0,09 % at. Cr au lieu de 2,3 % at. Cr). 

 

4.3.6 Effet de grandissements locaux 

 

Le rayon de courbure de l’apex de la pointe étant inversement proportionnel à la valeur 

du champ d’évaporation de la phase qui constitue le matériau analysé (relation 2. 12).  

 

β.E

V
R =   (2. 12) 

Dans le cas des matériaux biphasés, lorsque les deux phases affleurent à la surface de la 

pointe, le rayon de courbure développé n’est pas constant si les deux phases n’ont pas le 

même champ d’évaporation, parce que le potentiel appliqué (V) est le même pour toute la 

pointe (Fig. 2. 6). 
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Figure 2. 6 : Schéma des échantillons de sonde atomique tomographique avec la présence du 

précipité qui affleure à la surface de la pointe, le rayon de courbure développé est plus petit 

dans la phase qui a le champ d’évaporation le plus grand. 

 

 Puisque le grandissement de la sonde atomique tomographique étant inversement 

proportionnel au rayon de courbure (relation 2. 9), cette différence de grandissement se traduit 

par une densité atomique apparente plus grande dans la phase ayant le champ d’évaporation le 

plus petit [Vur 01]. La procédure classique de reconstruction des volumes 3D ne prend en 

compte qu’un seul champ d’évaporation comme paramètre de reconstruction. Donc, cet 

artefact ne peut pas être corrigé. 

 

 Dans les conditions d’analyses en sonde atomique tomographique choisies pour 

l’alliage CuCr, le Cu s’évapore majoritairement sous forme d’ions chargés une fois (soit plus 

de 96 %) et le Cr majoritairement sous forme d’ions chargés deux fois (soit plus de 94 %) 

(Fig. 2. 5). Les champs d’évaporation de Cu (matrice) et du Cr (précipité) calculés à partir des 

courbes de Kingham [Kin 82] (Fig. 2. 7) valent respectivement 25 ± 6 Vnm-1 et 22 ± 5 Vnm-1 

(les incertitudes représentent 20 % de la valeur calculée).  
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Figure 2. 7 : Courbes théoriques de l’évolution du champ d’évaporation en fonction des états 

de charges de : a) Cu, b) Cr [Kin 82]. 

 

 Afin de quantifier l’influence réelle de la différence de champ d’évaporation sur les 

effets des grandissements locaux, Vurpillot et al [Vur 00] ont réalisé une étude paramétrique à 

partir du modèle de la particule sphérique. Ils ont reconstruit pour différents rapports des 

champs d’évaporation entre une particule (diamètre 2 nm) pure en B (EB) et la matrice pure en 

A (EA), soit ε = EB / EA. Les résultats montrent que la particule apparaît écrasée à bas champ 

d’évaporation (soit ε < 0,85) tandis qu’à haut champ d’évaporation (ε > 1,05) elle apparaît 

agrandie. Lorsque les différences de champ restent très faible (0,9 < ε < 1,05), les positions 

reconstruites semblent peu modifiées.  

 

 Dans le cas de l’alliage CuCr, le rapport des champs d’évaporation du Cr et de Cu 

(estimés à partir des courbes de Kingham) vaut 0,88. Donc, il semble que les effets de 

grandissements locaux ne sont pas prononcés dans les volumes reconstruits. Afin de 

confirmer cette prévision, des analyses en microscopie ionique (FIM) de l’état vieilli 10 h à 

440 °C (pic de dureté) ont été entreprises à 40 K. Seul le contraste des pôles 

cristallographiques caractéristiques du cuivre (cfc) a pu être observé (Fig. 2. 8), même après 

l’évaporation d’un volume important. Cependant, vue la densité des précipités dans cet état 

a) 

b) 
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(observée soit en MET ou en sonde atomique tomographique, voir chapitre 3) et la surface de 

l’échantillon analysée en FIM, on doit voir en permanence le contraste de quelques précipités 

(entre 5 et 10 précipités si on suppose qu’ils sont distribués d’une manière parfaitement 

homogène) sur les images du FIM. Cela montre que les champs d’évaporation des deux 

phases sont quasiment identiques.  

 

 

 

Figure 2. 8 : Image ionique obtenue à l’aide du microscope ionique pour l’alliage CuCr vieilli 

pendant 10 h à 440 °C. Les conditions d’analyses sont : 10-5 Torr de Ne, T = 40 K, VDC= 5kV. 

 

 D’autre part, la variation de la densité atomique locale, dans les volumes reconstruits 

entre précipité (Cr) et matrice (Cu), est assez faible (30 % d’écart) (Fig. 2. 9). C’est 

intéressant de noter que dans les systèmes où les effets de grandissements locaux sont 

prononcés, la variation de la densité atomique locale entre la matrice et le précipité peut 

atteindre un rapport 5, comme dans le cas du système Cu/Nb [Sau 01]. Notons aussi que la 

densité atomique apparente est plus petite dans le précipité du Cr, cela n’est pas en accord 

avec son champ d’évaporation (plus petit). Néanmoins, ceci est favorable pour la mesure de la 

composition des précipités, car il indique qu’il n’y a pas de mélange artificiel (pas de Cu 

venant de la matrice dans les précipités). 
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Figure 2. 9 : Profil de concentration obtenu au travers d’un précipité du Cr après un pas de 

calcul de 1 Å.  

 

 En conclusion, on peut supposer que les effets de grandissements locaux sont 

négligeables pour le système CuCr dans les conditions d’analyses choisies.  

 

4.3.7 Mesures de concentrations 

 

 Pour mesurer la concentration en Cr de la matrice et des précipités, nous avons 

procédé avec deux manières différentes : 

 

• Pour mesurer la composition de la matrice en Cr, nous avons tout d’abord séparé la 

matrice des précipités, ensuite mesuré la composition du Cr dans la matrice. 

 

• Les analyses en sonde atomique tomographique ont montré que différents précipités riches 

en Cr coexistent sous des formes et des compositions très variées. Aucune procédure 

systématique ne permet donc d’estimer la composition des précipités en Cr d’un état donné. 

Pour cette raison, la composition des précipités de Cr est estimée à partir des profils de 

concentration tracés au travers de chaque précipité. 
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4.3.7.1 Séparation matrice / précipité 

 

 Un atome A appartient à un précipité ‘‘i’’ si et seulement si la concentration de 

l’élément choisi ‘’X’’ (Cr dans notre cas) dans la sphère de rayon de 1 nm et de centre 

l’atome A est supérieure à la concentration seuil choisie. Deux atomes A et B respectant le 

premier critère appartenant au même précipité ‘’i’’ si et seulement si la distance entre eux est 

inférieure à 1 nm. Cette procédure est effectuée sur tous les atomes du volume 3D analysé. 

 

 Le choix de la concentration seuil en Cr pour séparer la matrice de Cu est un 

compromis entre deux effets. Un grand seuil risque de compter des atomes de Cr qui 

appartient à un précipité comme étant de la matrice, ce qui peut entraîner une surestimation de 

la concentration en solution solide. En revanche, un trop petit seuil peut entraîner des 

incertitudes dues aux fluctuations statistiques. Pour faire le bon choix, nous avons effectué 

plusieurs filtrages avec différents seuils en Cr (varie de 3 à 15 % at. Cr). Les résultats obtenus 

montrent qu’à partir de 7 % at. Cr, on commence à trouver des coques de précipités restant 

dans la matrice (atomes de précipités dans la matrice). Par la suite, nous avons choisi un seuil 

de 5 % at. en Cr. 

 

4.3.7.2 Profils de concentration 

 

 Afin de suivre l’évolution de la composition des précipités riches en chrome en 

fonction des traitements thermomécaniques, nous avons tracé des profils de concentration au 

travers de ces derniers. En fait, il est possible de sélectionner une partie du volume analysé 

(Fig. 2. 10 (a)). Ensuite, un volume d’échantillonnage balaye ce nouveau (Fig. 2. 10 (b). A 

chaque pas d’incrément du balayage, la concentration dans le volume d’échantillonnage est 

calculée, ce qui permet de tracer un profil de concentration (Fig. 2. 10 (c)). Pour tracer un 

profil de concentration dans de bonnes conditions, plusieurs aspects ont été respectés. En 

premier lieu, l’orientation du volume de prélèvement (noté 1 sur la Fig. 2. 10 (a)) doit être 

placé pour que sa section soit parallèle à l’interface précipité / matrice. En second lieu, le 

choix de l’épaisseur du volume de l’échantillonnage est un compromis entre deux effets. Un 

volume d’échantillonnage trop mince entraîne des incertitudes dues aux fluctuations 

statistiques trop grandes, tandis qu’un volume d’échantillonnage trop épais lisse le profil.  

Les paramètres utilisés pour tracer les profils de concentration sont : une épaisseur de volume 

d’échantillonnage de 10 Å et un pas d’incrément de 1 Å.  
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Figure 2. 10 : a) Volume reconstruit en 3D dans lequel les atomes de Cu (bleu), Cr (rouge) et 

Fe (vert) sont représentés. La boite notée 1 (10*10*100 Å3) représente le volume de 

prélèvement. b) le volume d’échantillonnage noté 2 (10*10*10 Å3) balaye le volume de 

prélèvement dans l’axe du flèche. c) Profil de concentration obtenu au travers d’un précipité 

du Cr avec un pas d’échantillonnage de 1 Å. 

 

1 

2 1 nm 

2 nm 
a) 
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c) 
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 Dans la partie A de ce chapitre, on s’intéresse à la précipitation du Cr dans le Cu dans 

un état initialement non déformé, puis dans la partie B on présentera l’effet d’une déformation 

préalable sur la cinétique de précipitation. 

 

Partie A : Etude à l’échelle atomique de la précipitation du Cr aux premiers 

stades de précipitation dans une matrice de Cu 

 

1 Introduction 

 

 Malgré les nombreuses études menées ces dernières décennies sur le système CuCr, 

plusieurs questions demeurent notamment sur la forme, la composition et la structure 

cristallographique des précipités riches en Cr (voir chapitre 1). La structure cristallographique 

d'équilibre du Cr est cubique centrée (cc). Cependant, aux premiers stades de précipitation, il 

a été proposé par plusieurs auteurs que les précipités riches en Cr pouvaient révéler une 

structure cristallographique métastable cohérente et iso structurale avec la matrice de Cu de 

structure cfc [Kni 73, Rdz 86 et Bat 01]. Par ailleurs, Fujii et co-auteurs [Fuj 00] ont montré 

que deux relations d’orientation suivant N-W et K-S peuvent coexister entre la matrice de Cu 

(cfc) et les précipités de Cr (cc). Quoi qu’il en soit, il est particulièrement difficile de 

déterminer la morphologie par le MET. Cela est inhérent à la technique qui fournit des images 

projetées en 2D, et également lié à la taille nanométrique des précipités. C’est pourquoi dans 

ce projet nous avons mis en œuvre la sonde atomique tomographique pour analyser cet 

alliage. 

 

2 Cinétique de précipitation 

 

 Les courbes de la Fig. 3. 1 représentent l’évolution de la microdureté et de la 

conductivité électrique de l’alliage CuCr dans l’état homogénéisé (1 h à 1050 °C + trempe à 

l’eau glacée) en fonction du temps de vieillissement à 440 °C. Le traitement 

d’homogénéisation de l’alliage CuCr conduit à l’obtention de faibles valeurs de dureté et de 

conductivité électrique (respectivement : Hv = 55 ± 3 kg/mm2 et σ = 31 ± 6 % IACS). Cela est 

dû à la mise en solution solide du Cr dans le Cu. Le traitement de vieillissement isotherme à 

440 °C conduit à la fois à l’appauvrissement de la matrice en Cr et à la formation de précipités 
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riches en Cr. Par conséquence, cela mène à une forte augmentation de la dureté et de la 

conductivité de l’alliage étudié. Les maxima de la dureté et de la conductivité sont atteints 

après 10 h de vieillissement (Hv = 155 ± 8 kg/mm2 et σ = 76 ± 10 % IACS). Ensuite, elles 

deviennent constantes avec le temps de vieillissement. Ces observations sont en accord avec 

la littérature [Nag 75, Iva 02, Zho 08]. 

 

 

 

Figure 3. 1: Courbes de l’évolution de la microdureté (noir) et la conductivité électrique 

(rouge) de l’alliage CuCr en fonction du temps de vieillissement à 440 °C. 

 

 En se basant sur ces courbes, trois états ont été choisis afin d’étudier le mécanisme de 

précipitation du Cr dans le Cu aux premiers stades de précipitation : l’état homogénéisé, l’état 

correspondant au pic de dureté (10 h de vieillissement à 440 °C) et l’état intermédiaire (5 h de 

vieillissement à 440 °C).  

 

2.1 Etat homogénéisé 

 L’analyse en sonde atomique tomographique à 20 K de l’état homogénéisé montre que 

le traitement d’homogénéisation permet d’obtenir une solution solide sursaturée avec une 

teneur en Cr de 0,78 ± 0,09 % at. Cette mesure est en accord qualitatif avec le diagramme de 

phase binaire CuCr [Mas 87]. Notons également que le Fe a été détecté en solution solide 

avec une teneur de 0,09 ± 0,01 % at. Par ailleurs, ces deux éléments (Cr et Fe) sont répartis 

d’une manière homogène dans la matrice de Cu (Fig. 3. 2), indiquant qu’il n’y a aucune 
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formation d’amas ou de zones GP au cours de la trempe de l’alliage comme cela a été suggéré 

par quelques auteurs [Nag 75, Fer 01]. 

  

Figure. 3. 2 : Volumes reconstruits en 3D de l’état homogénéisé montrant une distribution 

homogène du Cr (a) et du Fe (b). 

 

 C’est intéressant de noter que la composition nominale en Cr de l’alliage est 

supérieure à sa limite de solubilité dans le Cu à 1050 °C (0,78 % at. Cr.). Par ailleurs, bien 

que l’alliage contienne également du Zr, cet élément n’a pu être détecté en solution solide 

après trempe. En fait, après la trempe de l’alliage, il reste des précipités de taille 

micrométrique et riches en Cr ou Zr (Fig. 3. 3). Ces derniers, sont probablement formés aux 

cours de la solidification de l’alliage et non totalement dissous au cours du traitement 

d’homogénéisation. Ces observations sont en accord avec les études bibliographiques [Tan 

85, Hol 00]. Le diagramme de phase binaire Cu-Zr [Mas 87] montre que les phases 

intermétalliques CuxZr sont stables jusqu’à des températures supérieures à 1050 °C. Comme 

suggéré par Apello et Fenici [Ape 99], ces précipités (CuxZr) présents dans l’état brut de 

coulée ne se dissolvent pas pendant le traitement de mise en solution. Ce qui permet 

d’expliquer pourquoi on ne détecte pas le Zr en solution solide dans l’état homogénéisé. Par 

conséquence, le mécanisme de précipitation du Cr dans l’alliage choisi pour cette étude peut 

être assimilé à celui de la précipitation du Cr dans un alliage binaire CuCr.  

 

 

 

Cr 

Fe 

10 nm 

a) b) 
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Figure 3. 3 : Champs clairs de l’état vieilli 10 h à 440 °C montrant : a) un précipité riche en Cr 

de taille micrométrique et le spectre EDX obtenu dans la zone marquée par le cercle 

(composition : 80 % at. Cr, 19 % at. Cu et 1 % at. Fe). b) précipité de taille micrométrique de 

type CuxZr et le spectre d’EDX obtenu dans la zone marquée par le cercle (composition : 80 

% at. Cu, 13 % at. Zr et 7 % at. S). 

 

Remarque : le diagramme de phase du système CuCr (voir chapitre 1, p. 6) montre que les 

précipités stables doivent être purs en Cr. Cependant, les analyses EDX effectuées sur les 

précipités de Cr (Fig. 3. 3. (a)) montrent l’existence d’une quantité significative de Cu (19 % 

at. Cu). La présence de ce dernier pourrait être une conséquence de la redéposition du Cu de 

la matrice sur les précipités lors de la préparation de l’échantillon. D’autre part, nous avons 

détecté du soufre (S) dans les précipités intermétalliques CuxZr. Ce dernier est présent 

probablement comme impureté dans l’alliage, mais il faut noter qu’il n’a jamais été détecté 

dans les analyses de la sonde atomique tomographique. 

 

a) 

b) 
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2.2 Caractérisation des nano précipités en microscopique électronique en 

transmission 

 

Les observations en MET conventionnel des états vieillis 5 h et 10 h à 440 °C ont 

montré qu’il n’y a pas de différence significative entre leurs microstructures. Pour cette 

raison, nous avons choisi de ne montrer que les résultats de l’état vieilli 10 h. Les précipités 

riches en Cr issus du vieillissement sont de taille nanométrique (Fig. 3. 4).  

 

Figure 3. 4 : a) Cliché de diffraction de l’état vieilli 10 h à 440 °C suivant l’axe de zone 

<001>, b) indexation des différentes taches de diffraction du cliché de diffraction de la Fig. a), 

c) image en champ clair montrant les différents contrastes des précipités de Cr, d) contraste 

d’un grain de café caractéristique d’un précipité cohérent sphérique, e) contraste d’un 

précipité caractérisé par deux lignes noires, f) contraste d’un précipité incohérent de forme 

allongée.  

a) 
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Rappelons que leurs relations d’orientation avec la matrice de Cu conduisent 

généralement à des contraintes élastiques très fortes [Dah 82]. Cela conduit en champ clair à 

des contrastes particuliers qui rendent difficile l’estimation de leur taille, forme ou densité. 

Des observations attentives en champ clair (Fig. 3. 4 (c)) suivant un axe de zone <001> 

montrent l’existence de trois contrastes différents pouvant être attribués à différents types de 

précipités : 

 

• Un contraste de grain de café (Fig. 3. 4 (d)) avec une ligne de non contraste alignée 

suivant la direction cristallographique <100>Cu, cfc, Ce type de contraste pourrait correspondre 

à des précipités sphériques de structure cfc cohérente avec celle de la matrice (iso structural). 

 

• Un contraste de moirés (Fig. 3. 4 (e)) alignés suivant une direction cristallographique 

proche de <110>Cu, cfc. Ce type de contraste peut être attribué aux précipités de Cr de structure 

cc avec une relation d’orientation suivant N-W ou K-S [Fuj 00].  

 

• Un contraste sombre en forme d’une ellipsoïdale dont l’axe de révolution est parallèle à la 

direction <110>Cu, cfc (Fig. 3. 4 (f)). D’après Fujii et co-auteurs [Fuj 00], ce contraste peut être 

attribué aussi aux précipités de Cr de structure cc avec une relation d’orientation suivant N-W 

ou K-S.  

 

Le cliché de diffraction (Fig. 3. 4 (a)) obtenu suivant l’axe de zone <001> fournit des 

informations supplémentaires. Pour une meilleure clarification, les taches de diffraction sont 

aussi indexées sur la Fig. 3. 4 (b). Les taches correspondant au Cu cfc sont allongées suivant 

la direction cristallographique <110>Cu,cfc, ce qui peut être causé par des distorsions 

importantes du réseau cristallin. On observe aussi l’existence de quelques taches de 

diffraction pouvant être attribuées à la diffraction de la famille des plans (002)Cr,cc. Une 

observation attentive de ces taches de diffraction montre qu’elles sont inclinées 

respectivement d’angle de 0°, 30°, et 60° par rapport à la direction cristallographique 

<110>Cu,cfc. Ceci est compatible avec des précipites de Cr de structure cc ayant une relation 

d'orientation N-W. Enfin, des taches de diffraction de faibles intensités apparaissent à mi 

chemin entre la tache centrale et les taches de diffraction de type {200}Cr,cc. Ces dernières 

pourraient correspondre à la phase B2 proposée par Batra et al [Bat 02]. 
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Conclusions : les observations en MET conventionnel des états vieillis 5 h et 10 h à 440 °C 

ont permis de confirmer les résultats qui existent dans la littérature (voir chapitre 1, p.15-21). 

Donc, différents types de précipités de Cr coexistent dans la matrice de Cu. Certains d'entre 

eux sont probablement de structure cfc et cohérents avec la matrice de cuivre (contraste de 

grain de café), d'autres sont très probablement de structure cc avec une relation d’orientation 

suivant N-W ou K-S (moirés et contraste d’une ellipsoïdale). Cependant, il y a évidemment 

des données manquantes pour obtenir une image claire et complète sur la cinétique de 

précipitation du Cr dans le Cu. Parmi eux il y a la taille, la morphologie, la composition, la 

fraction volumique et la densité. 

 

 Une partie de ces informations a été recueillie en utilisant le MET analytique. La 

cartographie EDX en mode STEM de l’état vieilli 10 h à 440 °C révèle une très forte densité 

de précipités nanométriques de Cr (Fig. 3. 5 (a)). Dans une surface de 120 x 120 nm2, environ 

40 précipités sont clairement visibles. Si on suppose que l'épaisseur de l’échantillon est dans 

une gamme de 20 à 50 nm, cela conduit à une densité de précipités comprise entre 0,5 à 1,5 

1023. 

 

Figure 3. 5 : Images du STEM de l’état vieilli 10 h à 440 °C de l’alliage étudié: a) 

cartographie EDX du Cr (signal Cr K-alpha) montrant une grande densité de précipités riches 

en Cr. b) et c) cartographie EELS montrant quatre précipités riches en Cr (effectuée par Dr E. 

Okunishi (JEOL, Tokyo, Japan). 

 

 Une cartographie EELS a également été effectuée sur une plus petite zone. Quatre 

précipités de Cr d’une taille variant de 2 à 5 nm sont clairement révélés (Fig. 3. 5 (b, c)). Trois 

  

a) c) b) 
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d'entre eux semblent être sphériques, tandis que le quatrième présente une morphologie 

d’ellipsoïdale avec un rapport de forme d’environ deux (rapport de forme = longueur / 

largeur). Ceci est en accord avec [Fuj 00]. Cependant, ces images ne donnent qu'une 

projection en 2D des précipités, on ne peut donc que spéculer sur leur morphologie 

tridimensionnelle. En outre, il est impossible de mesurer avec précision leurs compositions, 

car ils sont pleinement intégrés dans la matrice de cuivre. Par conséquence, des analyses avec 

la sonde atomique tomographique ont été effectuées. 

 

2.3 Caractérisation des précipités en sonde atomique tomographique 

 

 Les états vieillis 5 et 10 h à 440 °C ont été analysés en sonde atomique 

tomographique. Des précipités nanométriques riches en Cr sont clairement révélés dans les 

volumes reconstruits en 3D (Fig. 3. 6). Une inspection rapide de ces deux images montre 

qu’après 10 h de vieillissement, la densité de précipités décroît fortement, tandis que leur 

taille moyenne augmente significativement.  

 

 

Figure 3. 6 : Volumes reconstruits en 3D (30x30x140 nm3) montrent la variation de la densité 

du Cr pour les états vieillis à 440 °C: a) 5 h, b) 10 h. 

 

 Les précipités riches en Cr ont été extraits en filtrant les données (voir chapitre 2, p. 

64) pour estimer leur taille et leur densité. La densité des précipités de l’état vieilli 5 h est 
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quatre fois plus grande que celle de l’état vieilli 10 h (Nv = 11,6 1023 ± 0,9 1023 m-3 pour l’état 

5 h versus Nv = 2,7 1023 ± 0,4 1023 m-3 pour l’état 10 h).  

 

Remarque : la densité de précipités de l’état vieilli 10 h mesurée à l’aide de la sonde 

atomique tomographique (Nv = 2,7 1023 ± 0,4 1023 m-3) est deux fois plus grande que celle 

estimée à partir du MET analytique (de 0,5 à 1,5 1023 m-3). Cette différence pourrait être 

attribuée à la résolution de la sonde atomique tomographique qui peut détecter des précipités 

de taille plus petite. Ou bien, la zone analysée en MET est plus fine que la valeur estimée. 

 

 Il est possible d’isoler la matrice de Cu (voir chapitre 2, p 64) et de mesurer par la 

suite la concentration du Cr et de Fe en solution solide. Après 5 h de vieillissement, la 

concentration du Cr et de Fe valent respectivement 0,14 ± 0,003 % at. Cr et 0,025 ± 0,0015 % 

at. Fe. Après 10 h de vieillissement, on constate une forte diminution de la concentration du 

Cr et de Fe dans la matrice (respectivement 0,022 ± 0,008 % at. Cr et 0,01 ± 0,001 % at. Fe). 

La diminution de la composition du Cr et de Fe dans la matrice de Cu avec le temps de 

vieillissement se traduit par une augmentation significative de la conductivité électrique (Fig. 

3. 1). Par ailleurs, à notre connaissance, il n'existe pas de données disponibles dans la 

littérature sur la limite de solubilité de Cr à une température aussi basse que 440 °C. 

Cependant, selon Nagata et Nishikawa [Nag 75], elle devrait être inférieure à 0,05 % at. De 

plus, la conductivité électrique devient stable après 10 h de vieillissement (Fig. 3. 1). Donc, il 

semble être logique de supposer qu’à partir 10 h de vieillissement, la matrice atteint son 

équilibre thermodynamique, ainsi la limite de solubilité du Cr vaut 0,022 ± 0,008 % at. 

Notons également que ces observations montrent que, même si le stade de germination n'est 

pas encore terminée après 5 h de vieillissement, le régime de croissance a déjà commencé.  

 

 Les volumes reconstruits en 3D reportés dans la Fig. 3. 6 montrent que la morphologie 

de précipités change de manière significative entre l’état vieilli 5 h et 10 h. Après 5 h, trois 

différentes formes peuvent être identifiées dans ce volume : des sphères (S), des ellipsoïdes 

(E) et des plaquettes (P) (Fig. 3. 7). 
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                        Sphère (S) 

 

Ellipsoïde (E) 

 

 Plaquette (P) 

 

Figure 3. 7 : Volumes extraits du volume total de l’état vieilli 5 h à 440 °C montrant les 

différentes formes de précipités de Cr suivant deux différentes vues (de dessus et de côté) : (a) 

et (b) précipité sphérique, (c) et (d) précipité ellipsoïde, (e) et (f) précipité plaquette.  

 

 Les mêmes formes de précipités (des sphères (S), des ellipsoïdes (E) et des plaquettes 

(P)) coexistent dans l’état vieilli 10 h (Fig. 3. 8). 

 

    

 

                        Sphère (S) 

 

Ellipsoïde (E) 

 

  Plaquette (P) 

 

Figure 3. 8 : Volumes extraits du volume total de l’état vieilli 10 h à 440 °C montrant les 

différentes formes de précipités de Cr suivant deux différentes vues (de dessus et de côté) : (a) 

et (b) précipité sphérique, (c) et (d) précipité ellipsoïde, (e) et (f) précipité plaquette. 

 

Remarque : les méthodes procédées pour déterminer la taille, la morphologie, la densité et la 

fraction volumique des précipités sont détaillées d’une manière explicite dans l’annexe 2. 
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f) 
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e) 
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 Afin de déterminer le mécanisme de la précipitation du Cr, nous avons suivi 

l’évolution de l’abondance de chaque forme de précipités de Cr en fonction du temps de 

vieillissement. Les résultats obtenus sont reportés sur les histogrammes de la Fig. 3. 9.  

 

  

  

  

Figure 3. 9 : Distribution de taille de trois différents types de précipités analysés par la sonde 

atomique tomographique (Sphères "S": (a) et (d); Ellipsoïdes "E": (b) et (e), Plaquettes "P": 

(c) et (f)) après vieillissement à 440 °C pendant 5h ((a), (b) et (c)) et 10h ((d), (e), (f)). 

L’abondance de chaque type de précipité pour un temps de vieillissement donné est indiquée 

dans le coin en haut à droite de l'histogramme. 

c) 

e) 

d) a) 

f) 

b) 

24 ± 5 % 

39 ± 7 % 

37 ± 7 % 

6 ± 3 % 

30 ± 10 % 

64 ± 12 % 
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 A partir de la Fig. 3. 9, trois points importants s’en dégagent : 

 

• Pour tous les types de précipités, les distributions de taille sont larges.  

 

• Les précipités les plus petits sont de forme sphérique alors que les plus grands ont une 

forme d’ellipsoïdes ou de plaquettes.  

 

• L’abondance des précipités sphériques diminue considérablement avec le temps du 

vieillissement  (de 24 à 6 %), tandis que le nombre de plaquettes augmente fortement (de 37 à 

64 %).  

 

 Il est à noter que trois types de contrastes correspondant aux précipités riches en Cr 

ont été également observés par le MET. Ainsi, peut on penser que ces différentes formes 

pourraient être liées aux différentes structures cristallographiques (cfc ou cc) et / ou 

différentes relations d’orientation (N-W ou K-S). Les formes sphériques peuvent être liées à 

des précipités de structure cfc iso structural avec la matrice de Cu. Ainsi, les calculs de l’écart 

à la cohérence suivant les différentes directions des relations d’orientation (N-W et K-S, voir 

annexe 1) ont montré l’existence d’une direction douce suivant N-W et deux directions 

douces suivant K-S. Ceci peut engendrer une croissance anisotrope des précipités suivant les 

directions douces : la formation des ellipsoïdes suivant N-W et des disques et / ou des 

plaquettes suivant K-S. Rappelons que Fuji et co-auteurs ont montré en utilisant le MET à 

haute résolution que les précipités riches en Cr de structure cristallographique d’équilibre (cc) 

apparaissent en forme allongée en 2D [Fuj 00]. Ainsi, les précipités ayant une relation 

d’orientation suivant K-S croissent au détriment de ceux ayant une relation d’orientation 

suivant N-W, ceci est cohérent avec l’évolution de l’abondance des ellipsoïdes et plaquettes 

(Fig. 3. 9). Il semble donc logique de proposer que les précipités de forme ellipsoïde ont une 

structure cc et une relation d’orientation N-W. Alors que les précipités de forme plaquette ont 

une structure cc et une relation d’orientation K-S.  

Par ailleurs, aucune orientation relative systématique entre les précipités de forme ellipsoïde 

ou plaquette n'a pu être trouvée dans les volumes reconstruits en 3D. Cela peut être dû au 

grand nombre de variants existant dans les relations d’orientation N-W et / ou K-S. 

 

Remarque : La présence de plusieurs formes de précipités ne peut pas être attribuée à des 

artefacts de reconstruction ou aux effets de grandissement locaux (voir chapitre 2, p. 60).  
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 La composition de chaque précipité a été déterminée en utilisant des profils de 

concentration (voir chapitre 2, p. 65), les profils représentatifs de chaque type de précipités 

(sphère, ellipsoïde et plaquette) sont reportés dans la Fig. 3. 10.  

 

 

 

Figure 3. 10 : Volumes 3D extraits de l’analyse montrant des précipités isolés (seuls les 

atomes Cr (rouge) et Fe (vert) sont représentés) : (a) sphérique, (b) ellipsoïde et (c) plaquette, 

et les profils de concentration correspondants (les flèches indiquent les endroits où les profils 

ont été tracés). L’épaisseur du volume d'échantillonnage vaut 1 nm. 

a) 

b) 

c) 

S 

P 

E 
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 Un gradient de concentration de Cr de 2 nm figure systématiquement à l’interface 

matrice / précipité. Ce gradient de concentration a deux origines différentes : 1 nm est dû à 

l'épaisseur du volume d'échantillonnage alors que le reste (1 nm) est probablement dû à la 

rugosité de l’interface matrice / précipité ou parce que l’interface n’est pas chimiquement 

abrupte. D’autre part, tous les précipités contiennent une quantité significative de Cu, ce qui 

est étonnant au regard du diagramme de phase d’équilibre du système binaire CuCr [Mas 87]. 

Rappelons que la densité atomique apparente dans les précipités est plus petite que celle dans 

la matrice (voir chapitre 2, p 64), ce qui montre qu’il n’y a pas d’atomes dans le précipité 

venant de la matrice. Par la suite, la présence de Cu dans les précipités de Cr ne peut pas être 

due aux problèmes d’évaporation (les effets de grandissement locaux et / ou les aberrations de 

trajectoires). 

 

 Par ailleurs, les précipités sphériques contiennent entre 35 et 55 % at. Cr (Fig. 3. 10 

(a)), alors que les précipités sous forme d’ellipsoïde contiennent entre 60 et 80 % at. Cr (Fig. 

3. 10 (b)), quant aux précipités en forme de plaquette, ils contiennent entre 85 et 100 % at. Cr 

(Fig. 3. 10 (c)). Ceci suggère une augmentation de composition associée à un changement de 

forme, depuis la sphère jusqu’à la plaquette passant par l’ellipsoïde. Compte tenu de la 

distribution de la taille des précipités rapportée dans la Fig. 3. 9, les précipités sphériques sont 

les plus petits, il semble donc que les précipités les plus petits contiennent moins de Cr. Afin 

de vérifier ce point, nous avons tracé l’évolution de la concentration des précipités en Cr en 

fonction de leurs volumes pour les états vieillis 5 et 10 h (Fig. 3. 11).  

 

Figure 3. 11 : Concentration de Cr des précipités des états vieillis 5 h (cercles rouges) et 10 h 

(carrés bleus) à 440 °C en fonction de leur volume. Plus les précipités sont gros, plus ils 

contiennent de Cr. 
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Effectivement, la tendance se confirme et semble particulièrement claire pour les précipités de 

l’état vieilli 5 h où le volume moyen de précipités est plus faible. 

 

 Il est intéressant de noter que les précipités contiennent également une quantité 

significative de Fe (3 ± 1 % at.) (Fig. 3. 10). Pour les précipités les plus petits (Sphères), les 

atomes de Fe semblent être distribués d’une façon homogène avec le Cr (Fig. 3. 10 (a)). 

Cependant, pour les précipités les plus gros, spécialement pour les précipités sous forme de 

plaquettes, les atomes de Fe ségrégent aux interfaces précipité / matrice (Fig. 3. 10 (c)). Ces 

observations sont en accord avec les données publiées récemment par Hatakeyama et ses co-

auteurs [Hat 08]. Cependant, la ségrégation de Fe aux interfaces n’est pas homogène, ainsi la 

couverture du Fe aux interfaces n’est pas complète. 

 

 Un bilan des données expérimentales collectées grâce à la sonde atomique, la 

microdureté Vickers et la conductivité électrique sont reportées dans le tableau 3. 1. 

 

 

Table 3. 1: Bilan des données expérimentales collectées avec la sonde atomique 

tomographique du système CuCr dans les états : homogénéisé, vieilli 5 et 10 h à 440 °C. Xm 

la concentration du Cr et de Fe en solution solide, Nv la densité des précipités, Fv la fraction 

volumique des précipités. Hv la microdureté Vickers et σ la conductivité électrique donnée en 

pourcentage de la conductivité standard internationale du Cu (IACS). 

 

Remarque : les résultats de la microdureté montent que la dureté de l’état vieilli 10 h est de 

10 % plus grande que celle de l’état vieilli 5 h (table 1), alors que la densité des précipités 

diminue d’un facteur quatre. Cela pourrait être dû au changement du mécanisme de 

franchissement dislocations / précipités, de mécanisme de cisaillement dominant dans l’état 

5h au mécanisme d’Orowan dominant dans l’état 10 h [Esm 03]. Pour vérifier cette 

Xm (% at.) 
État 

Cr Fe 

Nv 

(1023 m-3) 

Fv  

(%) 
Hv (kg/mm2) 

σ 

% IACS 

Homogénéisé 0,78±0,09 0,09±0,01 --- --- 55±5 31±6 

Vieilli 5 h 0,14±0,003 0,025±0,0015 11,6±0,9 1,3±0,2  145±8 61±6 

Vieilli 10 h 0,022±0,008 0,01±0,001 2,7±0,4 0,86±0,1  15±8 76±10 
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hypothèse, des tests de traction uniaxiale on été entreprises. Les résultats montrent qu’il y a un 

changement significatif dans le comportement mécanique de l’alliage en fonction du temps de 

vieillissement (Fig. 3. 12). La limite élastique calculée à 0,2 % de la déformation augmente de 

42 MPa pour l’état homogénéisé jusqu’à 220 ± 5 MPa (respectivement 275 ± 5) après 5 h de 

vieillissement (respectivement 10 h de vieillissement).  

 

Figure 3. 12 : Tests de traction uniaxiale des états : homogénéisé, vieilli 5 h et 10 h à 440 °C. 

 

 Le domaine correspondant à la déformation plastique des courbes de traction des états 

étudiés a été ajusté avec une fonction reportée dans l’équation (3. 1) afin de déterminer 

l’évolution du coefficient d’écrouissage (n) en fonction du temps de vieillissement : 

 

σ = k εn  (3. 1) 

 

Avec k une constante et n le coefficient d’écrouissage. Les résultats obtenus sont reportés 

dans le Tableau 3. 2. 

 

Tableau 3. 2 : Bilan des propriétés mécaniques des états : homogénéisé, vieilli 5 h et 10 h à 

440 °C. 

Etat σ0,2% (MPa) σm (MPa) n 

0 h 42 200 0,44 

5 h 220 336 0,21 

10 h 245 427 0,23 
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 L’état homogénéisé présente le coefficient d’écrouissage le plus élevé (n = 0,44) alors 

qu’il est très similaire dans les états vieillis 5 h et 10 h (respectivement 0,21 et 0,23). Ainsi, 

l’état homogénéisé révèle une limite élastique très faible indiquant que la faible concentration 

de Cr en solution solide ne donne pas lieu à un durcissement important par solution solide. 

Cependant, il conduit à un écrouissage très fort. Pour l’état vieilli 5 h, les observations en 

sonde atomique tomographique ont montré la présence d’une très forte densité de précipités, 

ainsi une faible concentration de Cr en solution solide (0,14 ± 0,003). L’augmentation de la 

dureté, de la limité élastique et de la résistance à la rupture peut être attribuée au durcissement 

structural. Le vieillissement de 10 h conduit à une diminution de la densité des précipités d’un 

facteur quatre, mais étonnamment la limite élastique continue d’augmenter. Cependant, 

comme montrent les données de la sonde atomique tomographique, les précipités de Cr sont 

différents : les précipités sphériques ont presque complètement disparu après 10 h de 

vieillissement à 440 °C, les précipités sont plus grands et ils contiennent plus de Cr. Donc, il 

semble être réaliste de supposer qu’après 10 h de vieillissement, les précipités sont plus 

difficiles à cisailler, ainsi le mécanisme d’Orowan pourrait être dominant à ce stade de 

précipitation. Par conséquence, même s’ils sont nombreux dans les premiers stades de 

précipitation (forte densité de précipités), ils sont probablement faciles à cisailler, ce qui 

donne un faible durcissement structural par rapport aux précipités de structure cc présents 

dans les stades avancés de précipitation. 

 

3 Synthèse et discussion sur la précipitation du Cr dans le Cu 

 

3.1 Synthèse  

 

 Les premiers stades de précipitation du Cr dans le Cu ont été étudiés d’abord en MET 

conventionnel, ce qui a permis de confirmer les résultats rapportés dans la littérature (chapitre 

1, p. 15-21). En fait, les précipités de Cr de taille nanométrique ont été imagés en champ clair 

grâce aux contrastes résultants de la déformation du réseau cristallin de la matrice de Cu. 

Différents types de précipités coexistent dans les premiers stades de précipitation (cubique à 

faces centrées et cubique centré). La proportion de chaque type de précipité est difficile à 

estimer, en particulier, comme rapporté dans la littérature [Fuj 00], il n’y a que le MET à 

haute résolution d’un précipité individuel qui peut fournir des informations précises sur leur 

structure et leur relation d’orientation (N-W ou K-S). Par ailleurs, la densité des précipités a 
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été estimée grâce au MET analytique, mais cette technique est incapable de fournir des 

informations sur la forme en 3D, la composition ou la fraction volumique des précipités. 

 

 Les observations en sonde atomique tomographique ont montré que trois types de 

précipités riches en Cr coexistent : des précipités sphériques, des ellipsoïdes et des plaquettes. 

Ces derniers sont liés à différentes structures et relations d’orientation, tels que les précipités 

sphériques ayant une structure métastable et isostructurale (cfc) avec la matrice de Cu (cfc). 

Tandis que les précipités de forme ellipsoïde ont une structure cc et une relation d’orientation 

N-W. Finalement, les précipités de forme plaquette ont une structure cc et une relation 

d’orientation K-S.  

 

 Les mesures de la composition des nano précipités de Cr aux premiers stades de 

précipitation montrent qu’ils contiennent une quantité significative de Cu. Notons que des 

observations similaires ont été reportées dans le cas de la précipitation du Cu (cfc) dans une 

matrice de Fe (cc), lorsque des précipités métastables de Cu cohérents (cc) germent avec une 

quantité significative de Fe [Goo 73, Par 96].  

Si on néglige la présence du Fe et en se basant sur la courbe de la Fig. 3. 13, il semble 

raisonnable de supposer que la solution solide de CuCr est une solution binaire régulière.  

 

 

 

Figure 3. 13 : Enthalpie de formation d’une solution solide CuCr (cfc et cc) en fonction de la 

concentration en Cr (d'après [Mic 97]). 
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 En faisant cette hypothèse, la solubilité de Cu dans le Cr (cfc) peut donc être exprimée 

suivant l’équation 3. 2 [Gib 75] : 

 

XCu = exp-(Zε)/kT   (3. 2) 

 

Avec Z la coordinance (Z = 12 pour cfc), ε l’énergie d’ordre effective, k la constante de 

Boltzmann (k=1,38 10-23 J/K) et T la température (en kelvin). 

 

D’autre part, l’enthalpie de mélange d’une solution solide régulière peut être exprimée suivant 

l’équation 3. 3 : 

 

∆H = NAZε X(1-X)  (3. 3) 

 

Avec NA le nombre d’Avogadro (NA = 6,02 1023 at. / mole) et X la concentration du Cr. 

 

À partir de la Fig. 3. 13, quand X = 20 % at. Cr, ∆H = 13 KJ/mole. Donc, l’énergie d’ordre 

effective vaut ε = 70 meV. 

 

 Il en découle qu’à 440 °C, la solubilité du Cu calculé dans le Cr vaut 120 ppm. Cette 

valeur est bien inférieure à nos observations en sonde atomique tomographique. Cela montrait 

donc que la précipitation du Cr dans le Cu ne suit pas la théorie classique de la germination. 

Pour identifier le mécanisme de précipitation du Cr dans le Cu aux premiers stades de 

précipitation, calculons tout d’abord les différents termes qui rentrent en compétition lors de 

la germination du Cr dans le Cu (force motrice de germination, énergie d’interface et énergie 

élastique).  

 

3.1.1 Force motrice de germination 

 

 La force motrice de germination non classique (∆gch) des précipités de Cr de 

composition Xβ peut être calculée à partir de l’équation 3. 4 [Sch 00] : 
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Avec Vβ volume d’une mole de la phase β (Vβ = NAVat = 7 10-6 m3), X0 la composition 

nominale du Cr en solution solide de la matrice et η la température réduite définie comme 

suit : 

cT

T=η   (3. 5) 

 

Avec Tc la température critique définie comme suit : 

 

B
c k2

Z
T

ε=   (3. 6) 

 

 A partir des données de la sonde atomique tomographique, la concentration de la 

matrice en Cr vaut X0 = 0,78 ± 0,09 % at., si on suppose qu’après 10 h de vieillissement à 

440°C la décomposition est totalement terminée, donc Xeq = 0,022 ± 0,008 % at. Pour Xβ = 50 

% at. Cr, la force motrice de germination vaut ∆gn = - 1,35 109 J/m3 

 

Remarque : il est évident que la force motrice de germination d’un précipité de Cr de 

composition Xβ dépend de sa structure cristallographique (elle est plus petite lorsque la phase 

est métastable). Par ailleurs, la Fig. 3. 13 montre que l’enthalpie de mélange d’une solution 

solide de CuCr varie peu en fonction de la structure. Pour des raisons de simplification, on 

suppose dans la suite que la force motrice de germination est la même quelque soit la 

structure cristallographique du précipité. 

 

3.1.2 Energie d’interface  

 

 L'énergie d’interface Cu / Cr dépend de la structure cristallographique des précipités. 

Pour l’estimer, on distingue deux cas : précipité de structure cfc et précipité de structure cc.  

 

3.1.2.1 Energie d’interface d’un précipité cfc 

 

 A notre connaissance, aucune valeur d’énergie d’interface Cr (cfc) / Cu (cfc) n’est 

rapportée dans la littérature. Par ailleurs, si on considère que l’énergie d’interface 

Cr(cfc)/Cu(cfc) est due aux interactions chimiques aux premiers voisins, cette valeur peut être 

estimée à partir de l’équation 3. 7 [Gib 75] :  
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γCr(cfc)/Cu(cfc) (Xβ) = ε ((Xβ - Xα) / aCu)
2 = γ0(Xβ - Xα)2 (3. 7) 

 

Avec Xβ la composition du précipité en Cr, Xα la composition de la matrice en Cr, aCu le 

paramètre de maille de Cu (cfc) vaut 0,361 nm et γ0 l’énergie d’une interface de 

Cr(cfc)/Cu(cfc) d’un précipité pur en Cr (γ0 = 86 mJ / m2). 

 

D’autre part, la solubilité du Cr dans la matrice est très faible [Mas 87], donc on peut la 

négliger devant celle du précipité. Par la suite l’équation 3. 5 devient 3. 8 : 

 

γCu(cfc)/Cr(cfc) (Xβ) = γ0(Xβ)
2  (3. 8) 

 

Finalement, l’énergie d’interface par précipité de Cr de structure cfc (Ecfc
int) peut être calculée 

à partir de l’équation 3. 9 : 

 

Ecfc
int = γCu(cfc)/Cr(cfc) Sp = γ0 (Xp

Cr)2 Sp  (3. 9) 

 

Avec SP la surface de l’interface précipité / matrice 

 

3.1.2.2 Energie d’interface d’un précipité cc 

 

 Pour raison de simplification, on suppose que l’énergie d’interface de structure cc ne 

dépend pas de son relation d’orientation (N-W ou K-S) avec la matrice de Cu. Par ailleurs, 

l’énergie d’interface de Cr (cc) / Cu (cfc) vaut γ0
cc = 625 mJ/m2 [Agu 07]. L’origine de 

l’énergie d’interface d’une structure incohérente est à la fois chimique et structurale. Si on 

suppose que la contribution de l’énergie d’origine chimique vaut γCr(cc)/Cu(cfc) = 86 mJ/m2 

(énergie d’interface cohérente), cette valeur est sept fois plus petite que γ0
cc. Ceci montre que 

l’énergie d’interface de Cr(cc)/Cu(cfc) varie probablement peu avec la composition du 

précipité et on peut donc écrire : 

 

γCu(cfc)/Cr(cc) (Xβ) = γ0
cc = 625 mJ/m2  (3. 10) 

 

L’énergie d’interface par précipité de Cr de structure cc (Ecc
int), peut être calculée à partir de 

l’équation 3. 11 : 
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Ecc
int = γ0

cc Sp  (3. 11) 

 

3.1.3 Energie élastique 

 

 Comme pour l’énergie d’interface, l’énergie élastique dépend de la structure 

cristallographique des précipités riches en Cr. 

 

3.1.3.1 Energie élastique d’un précipité cfc 

 

 L’énergie élastique d’un précipité de structure cfc cohérent avec la matrice est estimée 

en utilisant l’équation 3. 12 [Esh 56] :  

 

∆gel = ECu δ
2 / (1-υCu)  (3. 12) 

 

Avec ECu (130 GPa) le module de Young du Cu, υCu (0,34) le coefficient du poisson du Cu, et 

δ l’écart à la cohérence qui peut être calculé à partir de l’équation 3. 13 : 

 

δ = (ap – aCu) / aCu  (3. 13) 

 

Avec ap (respectivement aCu) le paramètre de la maille du précipité de Cr (cfc) 

(respectivement de la matrice (cfc) de Cu). Le paramètre de maille du Cr dans la structure cfc 

est aCr,cfc = 0,368 nm [Pea 64], en utilisant la loi de Vegard, il est possible de suivre 

l’évolution du paramètre de maille du précipité en fonction de la composition (équation 3. 

14) : 

ap(X) = aCu + (aCr,cfc – aCu) Xp
Cr  (3. 14) 

 

Par la suite, l’énergie élastique (Ecfc
élast) d’un précipité de volume Vp et de composition Xp

Cr 

s’écrit comme suit : 

 

Ecfc
el = ECu δ0

2 (Xp
Cr)2 Vp / (1 - υCu)  (3. 15) 

 

Avec δ0 est l’écart à la cohérence d’un précipité cfc pur en Cr calculé avec l’équation (3. 13). 
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3.1.3.2 Energie élastique d’un précipité cc 

 

 Les précipités de structure cc respectent deux relations d’orientation avec la matrice de 

Cu (N-W et K-S). Dans les deux cas, la morphologie des précipités développée n’est pas 

sphérique. Ainsi, l’écart à la cohérence entre la matrice et les précipités (cc) varie en fonction 

des directions cristallographiques (voir annexe 1). Par conséquent, l’équation (3. 10) n’est 

plus valable dans ce cas. Ceci rend l’estimation de l’énergie élastique d’un précipité de 

structure cc très difficile. Par ailleurs, vue les valeurs de l’écart à la cohérence dans les deux 

relations d’orientation (N-W et K-S), quelques dislocations peuvent toujours être crées à 

l’interface précipité / matrice (voir annexe 1).  

Pour raison de simplification, on suppose que les précipités de structure cc sont totalement 

relaxés juste avec une seule dislocation. L'énergie élastique par unité de longueur d'une 

dislocation peut être calculée à partir de l’équation 3. 16 [Cah 90b]: 

 

Edis = µ b2 ln (R / R0) / 4π (1- K ν)  (3. 16) 

 

Avec    µ = ECu / 2(1+νCu)    (3. 17) 

 

K une constante qui vaut 1 dans le cas d’une dislocation vis et 0 dans le cas d’une dislocation 

coin, µ le module de cisaillement, b le vecteur de Burger de la dislocation, ν  le coefficient de 

Poisson, R0 le rayon du cœur de la dislocation et R la distance sur laquelle le champ de 

contrainte de la dislocation s'étend. 

 

Dans la suite, nous avons supposé que : 

 

• Le vecteur de Burger est estimé à b = 0,255 nm (direction dense du Cu). 

 

• K = 0 même si la nature exacte de la dislocation est inconnue. 

 

• R0 = b selon l’estimation classique 

 

• La longueur de la dislocation L est estimée en supposant que le précipité est sphérique, 

elle est calculée à partir de l’équation 3. 18 : 
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L = (6 π2 Vp)
1/3   (3. 18) 

 

R est la moitié de la distance moyenne entre les précipités (dp). En supposant que les 

précipités sont distribués d’une manière parfaitement homogène dans la matrice, la distance dp 

peut être estimée à partir de l’équation 3. 19 : 

 

dp = (Vp / fv)
1/3  (3. 19) 

 

Avec Vp le volume moyen des précipités et fv la fraction volumique des précipités calculée à 

partir de l’équation 3. 20 : 

 

fv = (X0 – Xeq) / (Xp
Cr - Xeq)  (3. 20) 

 

Par la suite, l’énergie élastique associée à la dislocation d’un précipité de volume Vp et d’une 

concentration en Cr Xp
Cr peut être exprimée comme indiqué dans l’équation 3. 21 : 

 

Ecc
el = µ b2 ln (dp / 2b) (6 Π2 Vp)

1/3 / 4π  (3. 21) 

 

3.2 Comparaison de la cinétique de précipitation des précipités de Cr de structure 

cfc et cc 

 

 Une fois nous avons calculé la force motrice de germination, l’énergie d’interface et 

l’énergie élastique, il est possible d’estimer le rayon critique (r*) de germination (équation 1. 

3, chapitre 1, p 10), la barrière d’énergie libre (∆G*) de germination (équation 1. 4, chapitre 1, 

p 11) qu’il faut franchir pour former un germe de taille critique et finalement le flux de 

germination (J*) de chaque type de précipité (équation 1. 9, chapitre 1, p 12). La 

confrontation des résultats expérimentaux aux calculs théoriques permet de mieux 

comprendre le mécanisme de précipitation du Cr dans le Cu dans les premiers stades de 

précipitation. 

 

 Le rayon critique d’un germe contenant 50 % at. Cr de structure cfc vaut r*cfc = 0,32Å. 

Il est plus petit que le rayon atomique (soit 1,4 Å pour le Cu), ce qui est absurde. Ceci est 

probablement dû à la faible valeur de l’énergie d’interface et l’énergie élastique devant la 

force motrice de précipitation. D’autre part, le rayon critique d’un germe de structure cc 
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contenant 50 % at. Cr vaut r*cc = 10 Å, il est trente fois plus grand que son homologue cfc. 

Par ailleurs, la barrière d’énergie libre d’un germe critique de structure cfc (respectivement 

cc) vaut 0,57 meV (respectivement 18 eV). A partir de ces résultats, il semble que la 

germination des précipités de Cr de structure cfc est extrêmement facile en comparaison avec 

les précipités de structure cc.  

 

 Afin de comparer le flux de germination de chaque type de précipités (cfc et cc), nous 

avons calculé le rapport de ces deux derniers (équation 3. 20) : 

 


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*
cfccfc

*
cc

*
cfc  (3. 22) 

 

Tout d’abord, il faut déterminer le facteur de Zeldovich (Z), le taux d’accrochage (β*) et le 

temps d’incubation (τ) pour chaque type de précipités (cfc et cc). Le calcul de ces derniers 

dépend du rayon critique du germe (voir chapitre 1, p 11-12). Rappelons que le rayon critique 

calculé pour un germe de structure cfc n’a pas de sens physique (r*cfc < rat). Par conséquent, 

en utilisant la valeur de r*cfc, les calculs de Zcfc, β* cfc et τcfc seront erronés. Par ailleurs, 

généralement le facteur de Zeldovich varie entre 1/100 et 1/20, il est d’autant plus grand que 

le rayon critique est petit. Donc, il semble être logique de supposer que le facteur de 

Zeldovich vaut approximativement 1/20 (ce qui revient à supposer que le germe critique 

contient quatre atomes). Ensuite, il est possible de calculer le taux d’accrochage β* en 

fonction de Z à partir de l’équation 3. 23. 

 

kTZ2

V

a

DX4
* at

4
0 γ

π
π=β   (3. 23) 

 

Dans le cas d’un précipité de structure cc, les calculs de Zcc, β* cc et τcc ont été effectués en 

utilisant la valeur du r*cc. Les résultats obtenus sont rapportés dans le tableau 3. 3. 

 

 

 

 

 



Chapitre III : Résultats et discussions – Système CuCr 

 93 

 

 

 

 

Tableau 3. 3 : Bilan de calcul du facteur de Zeldovich (Z), le taux d’accrochage β* et le temps 

d’incubation τ à 440 °C pour des précipités de structure cfc et cc. 

 

 Pour une seconde, on trouve que J*
cfc / J*

cc
 = 3.1 1010. Cela montre que le flux de 

germination de précipités de structure cfc est bien supérieur à son homologue de structure cc. 

C’est sûrement pourquoi la proportion de précipités de structure cfc est prépondérante aux 

premiers stades de précipitation.  

 

3.3 Effet de la présence de Cu dans les précipités du Cr  

 

 Il est évident que la présence de 50 % at. Cu dans les précipités de structure cfc 

minimise d’un facteur quatre l’énergie d’interface (équation 3. 7) et élastique (équation 3. 13). 

Cependant, dans le cas d’un précipité de structure cc, l’énergie d’interface de ce dernier varie 

peu avec sa composition (équation 3. 9). La question qui se pose donc, quel est l’effet de la 

présence de Cu sur l’énergie élastique des précipités de structure cc ? Pour répondre à cette 

question, il faut savoir comment le paramètre de maille d’un précipité de structure cc varie en 

fonction de sa composition.  

 
 Le paramètre de maille de Cu de structure cc vaut aCu(cc) = 0,29132 nm [Ger 97], il 

est plus grand que celui du Cr (aCr(cc) = 0,288 nm). En appliquant le modèle de sphères dures, 

on trouve aussi que le paramètre de maille de Cu de structure cc est plus grand que celui du 

Cu (aCu(cc) =  0,294 nm). 

En appliquant la loi de Vegard, il est possible maintenant de suivre l’évolution du paramètre 

de maille des précipités de structure cc (équation 3. 22). Ensuite, de calculer les nouveaux 

écarts à la cohérence (ε’ i) selon les relations d’orientation N-W et K-S.  

 

acc
p(X) = aCr + (aCu,cc – aCr) Xp

Cr (3. 24) 

 

Remarque : contrairement au système CuFe [Eck 93], la loi de Vegard est respectée dans le 

système CuCr. Tel que, le paramètre de maille d’une solution solide de Cu30Cr70 de structure 

 Z β
* (s-1) τ (s) 

cfc 1/20 0,047 212 

cc 1/55 2 13,7 
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cc vaut a(Cu30Cr70) = 0,28939 nm [Ger 97]. En appliquant la loi de Vegard pour la même 

composition du Cr, on trouve une valeur en très bon accord avec [Ger 97] (soit a(Cu30Cr70) = 

0,28934 nm). 

 

En appliquant la loi de Vegard, il est donc possible de suivre l’évolution des écarts à la 

cohérence dans les relations d’orientation N-W et K-S en fonction de la composition du 

précipité (équation 3. 25).  

 

εi
’
 = (di(Cu) – di

’(Cr)) / di(Cu)  (3. 25) 

 

Avec di(Cu) la distance interatomique du Cu suivant la direction i et di
’(Cr) la distance 

interatomique du précipité de Cr ayant une composition Xp
Cr. Les résultats obtenus sont 

rapportés dans le tableau 3. 4 : 

 

N-W K-S 

Xp
Cr (% at. Cr) 100  50  Xp

Cr (% at. Cr) 100 50 

(111)Cu // (110)Cr ε1 = 2,3% ε'1 = 1,7 % (111)Cu // (110)Cr    ε1 = 2,3 %  ε'1 = 1,7 % 

[0-11]Cu // [001]Cr ε2 = 8% ε'2 = 7,3 % [-101]Cu // [-111]Cr    ε2 = 2,2 %  ε'2 = 1,6 % 

[-211]Cu // [-110]Cr ε3 = -12,8% ε'3 = 13,5 % [-1-12]Cu // [-112]Cr    ε3 = -52,7 %  ε'3 = -53,6 % 

 

Tableau 3. 4 : Bilan de calcul des écarts à la cohérence des précipités de structure cc, 

contenant respectivement 50 et 100 % at. Cr, suivant la relation d’orientation N-W et K-S. 

 

 Quelque soit la relation d’orientation (N-W ou K-S) des précipités de structure cc, la 

présence du Cu minimise l’écart à la cohérence suivant les directions douces. En l’occurrence, 

les directions de croissance des précipités, ce qui minimise l’énergie élastique et facilite par la 

suite la croissance des précipités. 

 

 Bien que la présence du Cu dans les précipités riches en Cr minimise leur énergie 

élastique et d’interface, il faut noter que l’enthalpie de mélange du système CuCr (Fig. 3. 13) 

est extrêmement grande. Afin d’avoir une idée sur l’ordre de grandeur de chaque terme, 

prenons un précipité sphérique de rayon 1 nm, de structure cfc et contenant 50 % at. Cr. 

L’enthalpie libre de mélange à 440 °C est estimée à ∆Gcfc
m = 86 eV, l’énergie d’interface 

Ecfc
int = 1,6 eV et l’énergie élastique Ecfc

el = 0,4 eV. Cela montre clairement que la présence 
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du Cu dans les précipités du Cr ne peut pas être attribuée seulement à la minimisation de 

l’énergie élastique et d’interface. La question qui se pose maintenant, est ce que c’est possible 

d’un point de vue thermodynamique de germer des précipités contenant une quantité 

significative de Cu ?  

Pour répondre à cette question, nous avons comparé le gain énergétique pour une mole de Cu 

contenant X0 de Cr, lors de sa transformation d’une solution solide sursaturée (Etat 1) vers un 

état vieilli (Etat 2) contenant une densité (Np) constante de précipités.  

 
3.3.1.1 Etat 1 : Solution solide sursaturée 

 

 L’énergie libre (∆G) du système à une température (T) peut être calculée à partir de 

l’équation 3. 26 [Por 81] : 

 

∆G(T) = ∆H – T∆S  (3. 26) 

 

L’enthalpie du mélange (∆H) peut être estimée à partir de la Fig. 3. 13. Pour les faibles 

concentrations, l’enthalpie de mélange varie linéairement avec la composition du Cr suivant 

l’équation 3. 27 : 

 

∆H = 82520 X  (3. 27) 

 

D’autre part, l’enthalpie de configuration (-T∆S) peut être calculée à partir de l’équation 3. 28 

[Por 81] :  

T∆S = – RT [XlnX + (1-X)ln(1-X)]  (3. 28) 

 

A partir des résultats expérimentaux, la composition du Cr en solution solide vaut X0 = 0,78 

% at. Cr. Par la suite, l’enthalpie du mélange et l’enthalpie de configuration valent 

respectivement 643 et 270 J/mole. Donc, ∆G1 = 373 J/mole. 

 

3.3.1.2 Etat 2 : précipitation du Cr dans le Cu  

 

 Soit ∆G2 l’énergie libre du système après précipitation du Cr dans le Cu à 440 °C. 

Pour des raisons de simplification, on suppose que les précipités sont sphériques, 

monodispersés, de même structure (cfc ou cc) et de même composition Xβ (voir Fig. 3. 14).  
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Figure 3. 14 : Schéma montrant une mole de Cu (la phase α) contenant une densité Np de 

précipités riches en Cr (la phase β), les précipités de Cr sont sphériques, monodispersés, de 

même structure (cfc ou cc) et de même composition Xβ.  

 

L’énergie libre par mole de l’état 2 (∆G2, équation 3. 27) représente donc la somme de 

l’énergie libre de la matrice (∆Gα), l’énergie libre des précipités (∆Gβ), l’énergie élastique Eél 

et l’énergie d’interface (Eint) des précipités :  

 

∆G2 = ∆Gα + ∆Gβ + Eel + Eint   (3. 29) 

 

L’énergie libre (∆Gα) de la matrice, est calculée à partir de l’équation 3. 30 : 

 

∆Gα = (∆Hα – T∆Sα) * fV
α  (3. 30) 

 

Pour une composition Xα, l’enthalpie de mélange (∆Hα) et l’enthalpie de configuration          

(-T∆Sα) de la phase α ont été calculées respectivement à l’aide des équations 3. 25 et 3. 26. 

Alors que fV
α représente la fraction volumique de la phase α (calculée à partir de l’équation 3. 

18). D’autre part, l’énergie libre (∆Gβ) de Np précipités de Cr et de composition Xβ est 

calculée à partir de l’équation 3. 31 : 

 

∆Gβ = (∆Hβ – T∆Sβ) * fV
β  (3. 31) 

 

L’enthalpie de mélange de la phase β est estimée directement à partir de la Fig. 3. 13. Alors 

que l’enthalpie de configuration est calculée à partir de l’équation 3. 28. Finalement, la 

fraction volumique de la phase β vaut fV
β = 1 - fV

α. 
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L’énergie d’interface de Np précipités peut être calculée à partir de l’équation 3. 32 : 

 

Eint = Np(γint * Sp)  (3. 32) 

 

Le nombre de précipités (Np) est estimé à partir de l’équation 3. 33 : 

 

Np = (Vm * f v
β) / Vp  (3. 33) 

 

Avec Vm le volume molaire (Vm = 7 10-6 m3 pour le Cu), donc, l’énergie d’interface s’écrit 

comme suit (équation 3. 34) : 

 

Eint = 3(γint * Vm * f v
β) / r  (3. 34) 

 

L’énergie d’interface est calculée à partir de l’équation 3. 6 pour un précipité de structure cfc 

et de l’équation 3. 9 pour les précipités de structure cc, r le rayon d’un précipité sphérique de 

volume Vp. 

 

Finalement, l’énergie élastique de Np précipités est calculée à partir de l’équation 3. 35 : 

 

Eel = Np(∆gel * Vp)  (3. 35) 

 

L’énergie élastique (∆gel) est calculée à partir de l’équation 3. 12 pour un précipité cfc et par 

l’équation 3. 21 pour un précipité cc. 

 

Une fois l’énergie libre de l’état 2 est estimée, il est possible de calculer le gain 

énergétique de la transformation (∆G) à partir de l’équation 3. 36 : 

 

∆G = ∆G1 - ∆G2  (3. 36) 

 

La transformation la plus favorable d’un point de vue thermodynamique, est celle qui 

représente un gain énergétique plus grand (soit ∆G plus petit). Dans la suite, on s’intéresse 

aux stades de germination et de croissance. 

 



Chapitre III : Résultats et discussions – Système CuCr 

 98 

3.3.1.2.1 Stade de germination 

 

Dans le stade de germination, nous avons comparé le gain énergétique de quatre 

configurations différentes. Le choix du volume de précipité et de la concentration en Cr dans 

la matrice de Cu a été basé sur les résultats de la sonde atomique tomographique. 

 

Configuration 1 : germination de précipités purs en Cr (Xβ = 100 % at. Cr), de structure cc et 

de volume Vp = 5 nm3. On fixe Xα à 0,2 % at. Cr. 

 

 La densité de précipités dans cette configuration vaut 8,12 1018 précipités / mole. 

Ainsi, La fraction volumique de la phase α (respectivement la phase β) vaut 99,42 % 

(respectivement 0,58 %). En utilisant les équations 3. 30, 3. 31, 3. 34 et 3. 35, on trouve que 

∆Gα = 79 J/mole, ∆Gβ = 0 J/mole, Eel = 39 J/mole et Eint = 72 J/mole. Donc ∆G2 = 192 J/mole 

et par la suite ∆G = -183 J/mole. 

 

Configuration 2 : germination de précipités purs en Cr (Xβ = 100 % at. Cr), de structure cfc, 

de volume Vp = 5 nm3 et Xα = 0,2 % at. Cr.  

 

De la même façon que la configuration 1, on trouve ∆Gα = 79 J/mole, ∆Gβ = 40 J/mole, Eel = 

3 J/mole et Eint = 10 J/mole. Donc ∆G2 = 132 J/mole et par la suite ∆G = - 241 J/mole. 

 

Configuration 3 : germination de précipités contenant 50 % at. Cr, de structure cc et de 

volume Vp = 5 nm3.  

 

Tout d’abord, calculons la composition de la matrice (Xα) après la germination de Np = 8,12 

1018 précipités / mole contenant 50 at.% Cr (équation 3. 37) : 

 

Xα = (X0NA - NCr / phase β) / NA   (3. 37) 

 

X0NA la fraction des atomes de Cr dans une mole de Cu (X0NA = 4,7 1021 at. Cr), NCr / phase β 

représente le nombre d’atome de Cr dans la phase β, calculée à partir de l’équation 3. 38 : 

 

NCr / phase β = Np * NCr / précipité   (3. 38) 
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Avec NCr / précipité = Vp / 2(Vat) = 215 at. Cr (le nombre d’atome de Cr par précipité). Par la 

suite, NCr / phase β = 1,75 1021 at. Cr. Donc, la nouvelle composition de la matrice en Cr est 0,49 

% at. Cr. 

 

Finalement, en utilisant les équations 3. 30, 3. 31, 3. 34 et 3. 35 pour cette configuration, on 

trouve ∆Gα = 218 J/mole, ∆Gβ = 103 J/mole, Eel = 39 J/mole et Eint = 72 J/mole. Donc ∆G2 = 

432 J/mole et par la suite ∆G = + 59 J/mole. 

 

Configuration 4 : germination des précipités contenant 50 % at. Cr, de structure cfc, de 

volume Vp = 5 nm3 et Xα = 0,49 % at. Cr.  

 

De même, on trouve ∆Gα = 218 J/mole, ∆Gβ = 109 J/mole, Eel = 1 J/mole et Eint = 3 J/mole. 

Donc ∆G2 = 331 J/mole et par la suite ∆G = - 42 J/mole. 

 

Pour une meilleure comparaison, un bilan de calculs issus des quatre configurations 

choisies dans le stade de germination est rapporté dans le tableau 3. 5 : 

 

 

J/mole 

 

SSS 

Configuration 1 

Xβ = 100 % at. Cr 

cc 

Configuration 2 

Xβ = 100 % at. Cr 

cfc 

Configuration 3 

Xβ = 50 % at. Cr 

cc 

Configuration 4 

Xβ = 50 % at. Cr 

cfc 

∆Gα 373 79 79 218 218 

∆Gβ -- 0 40 103 109 

Eel -- 39 3 39 1 

Eint -- 72 10 72 3 

∆G -- - 183 - 241 + 59 - 42 

 

Tableau 3. 5 : Bilan de gain énergétique pour les quatre configurations choisies dans le stade 

de germination.  

 

 A partir de ces calculs, il semble que la germination des précipités purs en Cr et de 

structure cfc est la configuration la plus favorable. Par ailleurs, la germination des précipités 

contenant 50 % at. Cr et de structure cc n’est pas possible d’un point de vue 

thermodynamique (∆G > 0). En revanche, celui de précipités de structure cfc contenant 50 % 



Chapitre III : Résultats et discussions – Système CuCr 

 100 

at. Cr est négatif (configuration 4), elle a donc une probabilité non nulle pour se produire. Il 

est évident que les résultats expérimentaux ne sont pas en accord avec les prévisions 

thermodynamiques. Ce désaccord peut être attribué à la négligence de l’effet du Fe qui se 

trouvait aux cœurs des précipités riches en Cr aux premiers stades de précipitation. Bien qu’il 

soit présent en faible teneur (quelques pourcents atomique), il peut avoir une influence 

drastique sur leur composition. En fait, le Fe et le Cr sont deux éléments immiscibles [Mas 

87], la présence du Fe peut réduire considérablement la quantité de Cr dans les précipités. 

Cette interprétation est renforcée par les résultats expérimentaux qui ont montré que lors de la 

croissance de précipités, ces derniers s’enrichissent en Cr d’une façon concomitante avec un 

rejet du Fe aux interfaces précipités / matrice (Fig. 3. 10 (c)). Une couche mince riche en Fe à 

l'interface entre le précipité riche en Cr et la matrice de Cu conduit à la formation de 

nouvelles interfaces : Cu / Fe et Fe / Cr au lieu de Cu / Cr. L’énergie d’interface γCu / Fe 

(respectivement γFe / Cr) de l’interface Cu / Fe (respectivement Fe / Cr) est comprise entre 

0,121 à 0,318 J m-2 [Koz 08] (respectivement 0,047 à 0,213 J m-2 [Man 08]). Une simple 

comparaison de ces derniers avec l’énergie d’interface de Cu / Cr (0,625 J/m2 [Agu 07]), il 

semble que l’origine de la ségrégation du Fe aux interfaces Cu / Cr peut être entièrement 

attribuée à une minimisation de l'énergie d’interface chimique.  

 

3.3.1.2.2 Régime de croissance 

 

 Dans le régime de croissance, on suppose que seuls les précipités de structure cc 

existent, ils restent sphériques, contenant 70 % at. Cr et font 10 nm3. Lors de la croissance, la 

composition de la matrice diminue de 0,2 % at. Cr à 0,1 % at. Cr. Ainsi, deux configurations 

sont envisageables lorsque les atomes de Cr diffusent vers un précipité qui existe déjà : 

 

Configuration 1 : les précipités croissent en volume et conservent leur composition constante 

 

Configuration 2 : les précipités conservent leur volume constant et s’enrichissent en Cr. 

 

Afin de savoir la configuration la plus favorable d’un point de vue thermodynamique, 

nous allons comparer leur bilan énergétique. 

 

Configuration 1 : calculons d’abord le nouveau volume des précipités V’ p (équation 3. 39) 

lorsque la composition de la matrice devient 0,1 % at. Cr. 
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Vp’ = (Vm * f’ v
β) / Nv  (3. 39) 

 

Avec f’v
β
 la fraction volumique de la phase β lorsque Xα = 0,1 % at. Cr 

 

Le nouveau volume de précipités est Vp’ = 12 nm3. En utilisant les équations 3. 30, 3. 31, 3. 

34 et 3. 35 pour cette configuration, on trouve que ∆Gα = 30 J/mole, ∆Gβ = 130 J/mole, Eel = 

28 J/mole et Eint = 90 J/mole. Donc ∆G2 = 278 J/mole et par la suite ∆G = - 95 J/mole. 

 

Configuration 2 : la nouvelle composition des précipités lorsque Xα = 0,1 % at. Cr peut être 

calculée à partir de l’équation 3. 40 : 

 

X’ β = (NP
Cr + Naj

Cr) / N
P
at  (3. 40) 

 

Avec NP
at nombre d’atomes par précipité de volume Vp, N

P
Cr le nombre d’atomes de Cr par 

précipités de volume 10 nm3 et de composition 70 % at. Cr. Il est calculé à partir de l’équation 

3. 41 :  

NP
Cr = Xβ(Vp / Vat) = 603 at.  (3. 41) 

 

Naj
Cr représente le nombre d’atomes à ajouter à chaque précipité lorsque la composition de la 

matrice vaut X’α = 0,1 % at. Cr. Il est calculé à partir de l’équation 3. 42 :  

 

Naj
Cr = Na (Xα - X’ α) / Nv = 104 at. Cr  (3. 42) 

 

Donc la nouvelle composition des précipités vaut X’β = 82 % at. Cr. En utilisant les équations 

3. 30, 3. 31, 3. 34 et 3. 35 pour cette configuration, on trouve que ∆Gα = 30 J/mole, ∆Gβ = 68 

J/mole, Eel = 28 J/mole et Eint = 82 J/mole. Donc ∆G2 = 208 J/mole et par la suite ∆G = - 157 

J/mole. 
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Le bilan de ces calculs est rapporté dans le tableau 3. 6 : 

 

 

J/mole 

 

SSS 

Configuration 1 

VP = 12 nm3, Xβ = 70 % at. Cr 

Configuration 2 

VP = 10 nm3, Xβ = 59 % at. Cr 

∆Gα 373 30 30 

∆Gβ -- 130 68 

Eel -- 28 28 

Eint -- 90 82 

∆G -- - 95 - 165 

 

Tableau 3. 6 : Bilan de gain énergétique pour les deux configurations choisies dans le stade de 

croissance. 

 

 Ces calculs montrent clairement que d’un point de vue thermodynamique, les 

précipités ont intérêt à se purifier en Cr avant de grossir. Ceci n’est cependant pas en accord 

avec les observations expérimentales. La différence entre les observations expérimentales et 

ces calculs théoriques peut être attribuée à des effets cinétiques qui ne sont pas pris en compte 

dans le calcul. En effet, le coefficient de diffusion de Cu dans le Cr (cc) à 440 °C (4,1          

10-17cm2 s-1 [Rob 80]) est plus petit (deux ordres de grandeur) que celui du Cr dans le Cu (cfc) 

(1,5 10-15cm2 s-1 [Kam 89]). Donc, le précipité a besoin d’un temps important pour éjecter tout 

le Cu dans la matrice et parvenir à une concentration de Cr supérieure à 99 % at.  

 

4 Conclusions sur la précipitation du Cr dans le Cu 

 

Les premiers stades de la précipitation du Cr dans une matrice de Cu ont été étudiés 

par le MET conventionnel et la sonde atomique tomographique. Trois types de précipités ont 

été observés: des sphères (S), des ellipsoïdes (E) et des plaquettes (P). Les précipités les plus 

petits ont une forme sphérique et contiennent entre 30 et 55 % at. Cr, ils ont certainement une 

structure cfc cohérente avec la matrice de Cu. Les précipités sous forme d’ellipsoïdes sont 

plus grands et contiennent entre 60 et 80 % at. Cr, ils ont certainement une structure cc avec 

une relation d’orientation suivant N-W avec la matrice de Cu. Finalement, les précipités sous 

forme de plaquette sont les plus gros et contiennent entre 85 et 100 % at. Cr, mais la plupart 

d’entre eux ne sont pas purs en Cr comme prévu à partir du diagramme de phase CuCr [Mas 
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87]. Ils sont attribués à des précipités de structure cc avec une relation d’orientation suivant 

K-S. A partir des données expérimentales et des arguments thermodynamiques, trois 

mécanismes de précipitation du Cr dans le Cu peuvent être proposés :  

 

Mécanisme 1 : Durant les premiers stades de précipitation, la germination de précipités avec 

une structure cfc et / ou B2 est prépondérante par rapport aux germes de structure cc (N-W et 

K-S). Lors du stade de la croissance, les précipités métastables (de structure cfc et / ou B2) se 

dissolvent entrainant une augmentation du Cr en solution solide et par la suite, une éventuelle 

germination homogène de nouveaux précipités de structure cc. Enfin, dans le stade de 

coalescence, les précipités ayant une relation d’orientation suivant K-S croissent au détriment 

de ceux ayant une relation suivant N-W. Ce mécanisme est tout à fait plausible, surtout que 

les résultats de la sonde atomique tomographique ont montré la coexistence des précipités de 

structure cfc et cc (N-W et K-S). 

 

Mécanisme 2 : La germination de précipités sphériques, de structure cfc contenant entre 30 et 

55 % at. Cr. Ensuite, une germination hétérogène des précipités de structure cc sur les 

précipités de structure cfc. La force motrice d’une éventuelle précipitation hétérogène ne peut 

pas être la minimisation de l’énergie d’interface ou l’énergie élastique, mais de la présence 

d’une grande quantité de Cr dans les précipités de structure cfc. Ce qui permet d’avoir une 

germination plus facile et plus rapide. Par ailleurs, c’est difficile de confirmer ce mécanisme 

expérimentalement (en utilisant le MET conventionnel ou la sonde atomique tomographique) 

parce que cela nécessite de montrer une coagulation des précipités nanométriques de structure 

cfc et cc  

 

Mécanisme 3 : La présence de trois types de précipités peut être le résultat d’une séquence de 

précipitation dans laquelle leur morphologie évolue de la sphère vers les plaquettes passant 

par l’ellipsoïde. Cette séquence peut être imaginée comme suit : d’abord, la germination de 

précipités sphériques contenant entre 30 et 55 % at. Cr et de structure cfc. Ensuite, la 

transformation de ces derniers vers une structure ordonnée chimiquement tel que B2. Après, 

les précipités sphériques se transforment vers de précipités sous forme des ellipsoïdes, de 

structure cc (N-W) et contiennent entre 60 et 80 % at. Cr. Ces derniers se transforment à leur 

tour vers des précipités sous forme des plaquettes contenant entre 85 et 100 % at. Cr et de 

structure cc (K-S). Finalement, la ségrégation du Fe aux interfaces Cu / Cr afin de minimiser 

l’énergie d’interface d’origine chimique. La transition entre précipité de structure cfc vers un 



Chapitre III : Résultats et discussions – Système CuCr 

 104 

précipité de structure cc lors de cette séquence peut être effectuée selon la transformation de 

bain [Wec 53].  
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Partie B : Effet d’une déformation plastique sur le mécanisme de 

précipitation du Cr dans le Cu 

 

 

 L’objectif de cette partie est de déterminer l’effet d’une déformation plastique 

préalable sur le mécanisme de la précipitation du Cr dans le Cu.  

 

1 Effet de la déformation sur l’alliage CuCr 

 

La courbe de la Fig. 3. 15 représente l’évolution de la microdureté en fonction du taux 

de déformation de l’alliage CuCr homogénéisé. La déformation par laminage conduit à une 

augmentation rapide de la dureté aux premiers stades de la déformation. A partir d’un taux de 

déformation de 1,2, on enregistre une faible augmentation de la dureté au cours de la 

déformation. La contribution de l’écrouissage dans l’augmentation de la dureté de l’alliage 

CuCr est estimée à 100 Hv (après un taux de déformation de 3,3). Ces résultats sont en accord 

avec la littérature [Liu 06]. 

 

 

 

Figure 3. 15 : Evolution de la dureté de l’alliage CuCr en fonction du taux de déformation par 

laminage. 
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Les observations en microscopie électronique à transmission de l’alliage CuCr 

déformé par laminage (εv = 1,2) montrent que la microstructure est constituée de cellules de 

dislocations (Fig. 3. 16 (a)) et d’une structure de type « pancake structure » (Fig. 3. 16 (b)). 

Dans les deux cas, les clichés de diffraction correspondants montrent que les taches de 

diffraction sont étalées ce qui est typique à de faibles désorientations entre les cellules de 

dislocations.  

 

  

 

Figure 3. 16 : Images de MET en champ clair de l’alliage CuCr déformé (εv = 1,2) montrant 

des cellules de dislocations allongées suivant la direction du laminage (a) et (b). 

 

Comme attendu, les observations en MET de l’état déformé (εv = 1,2) ont montré que 

l’origine de l’augmentation de la dureté de l’alliage CuCr au cours de la déformation par 

laminage, est la formation d’une forte densité de cellules de dislocations (effet de 

l’écrouissage). 

 

2 Cinétique de précipitation pour l’alliage laminé  

 

 Pour étudier l’effet d’une déformation plastique préalable sur le mécanisme de 

précipitation du Cr dans le Cu, trois différents états déformés (εv vaut respectivement 0,7, 1,2 

et 2,3) ont subi un traitement de précipitation à 440 °C. 

a) b) 

RD 

RD 
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2.1 Microdureté 

 

 La courbe de la Fig. 3. 17 représente l’évolution de la microdureté des états déformés 

(respectivement 0, 0,7, 1,2 et 2,3) de l’alliage CuCr en fonction du temps de vieillissement à 

440°C. 

 

 

Figure 3. 17 : Evolution de la microdureté des états déformés (respectivement 0,7, 1,2 et 2,3) 

de l’alliage CuCr en fonction du temps de vieillissement à 440 °C. 

 

Le traitement de précipitation à 440 °C des états déformés conduit à une augmentation 

rapide de la dureté en fonction du temps de vieillissement, tel que les trois états déformés 

atteignent tous leur pic de dureté juste après 2 h de vieillissement (au lieu de 10 h dans un état 

non déformé). Ainsi, le maximum de la dureté atteint dans les états déformés est largement 

plus grand par rapport à leur homologue non déformé (respectivement 185 ± 10 (εv = 1,2) 

versus 155 ± 8 Hv (εv = 0)). Cependant, les contributions de l’écrouissage et de la 

précipitation ne sont pas cumulatives. Après 2 h de vieillissement, la dureté de l’état déformé 

εv = 0,7 reste constante avec le temps de vieillissement alors qu’elle décroit linéairement pour 

l’état déformé εv = 1,2. Finalement, la dureté de l’état déformé εv = 2,3 décroit plus 

rapidement jusqu’elle atteint après 24 h de vieillissement une valeur plus petite que celle de 

l’état non déformé. Cela indique qu’aux stades de vieillissement avancés, nous avons perdu la 

contribution de l’écrouissage certainement à cause de phénomènes de recristallisation et de 
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restauration. Par ailleurs, le maximum de la dureté atteint après le vieillissement des états 

déformés εv = 1,2 et 2,3 est le même. Alors que, la cinétique de recristallisation et / ou de 

restauration est plus rapide dans l’état déformé εv = 2,3 (Fig. 3. 17). Par la suite, pour étudier 

l’effet de la déformation préalable sur le mécanisme de précipitation dans l’alliage CuCr, nous 

ne nous intéresserons qu’à l’état déformé εv = 1,2.  

 

2.2 Conductivité électrique 

 

 Pour suivre la cinétique de précipitation dans un état déformé, des mesures de 

conductivité quatre points ont été entreprises. La Fig. 3. 18 montre l’évolution de la 

conductivité électrique (% IACS) des états non déformés (εv = 0) et déformés (εv = 1,2) en 

fonction du temps de vieillissement à 440 °C. 

 

 

 

Fig. 3. 18 : Évolution de la conductivité électrique des états non déformés (εv = 0, noir) et 

déformés (εv = 1,2, rouge) en fonction du temps de vieillissement à 440 °C. 

 

La conductivité électrique de l’état déformé atteint son maximum après 2 h de 

vieillissement, puis devient constante. Tandis que la conductivité électrique de l’état non 

déformé atteint son maximum après 10 h de vieillissement à 440 °C. Ces résultats montrent 

que la déformation par laminage conduit à une accélération de la cinétique de précipitation du 
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Cr dans le Cu. Ce qui est en accord avec l’évolution de la dureté (Fig. 3. 17) et avec les 

résultats de la littérature [Cas 91]. 

 

2.3 Caractérisation des précipités de Cr en microscopie électronique à transmission  

 

 Pour déterminer l’effet de la déformation plastique par laminage sur le mécanisme de 

la précipitation du Cr, des observations en microscopie électronique à transmission ont été 

entreprises. 

 

2.3.1 Etat pic de dureté 

 
 Les observations en MET de l’alliage CuCr déformé (εv = 1,2) au pic de dureté (2 h à 

440 °C) montrent l’existence de deux types de contrastes (Fig. 3. 19) : des zones non 

recristallisées (notées A) typique à des cellules de dislocations et des zones recristallisées 

(notées (B) et (C)) contenant une faible densité de défauts.  

 

Figure 3. 19 : Image en champ clair et le cliché de diffraction correspondant de l’alliage CuCr 

déformé (εv = 1,2) et vieilli 2 h à 440 °C, montrant : Une zone non recristallisée (notée A), la 

tache de diffraction correspondante (<220>Cu, cfc) est étalée à cause de la faible désorientation 

entre les cellules de dislocations. Deux grains recristallisés (notés B et C), Sur le cliché de 

diffraction, on distingue une tache de diffraction isolée (<111>Cu, cfc) correspondant à la zone 

(B). 

(C) 

(B) 

(A) 
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 Par ailleurs, des observations à une échelle plus fine en MET de cet état (εv = 1,2 et 

vieilli 2 h à 440 °C) ont montré que, contrairement à l’état non déformé (Fig. 3. 20 (a)), les 

précipités issus du vieillissement semblent être alignés sur des lignes de dislocations (Fig. 3. 

20 (b)). Ceci peut expliquer l’origine de l’accélération de la cinétique de précipitation du Cr 

dans le Cu sous l’effet de la déformation plastique. 

 

    

 

Figure 3. 20 : Images en champs clairs et les clichés de diffraction correspondant suivant l’axe 

de zone <001> de l’alliage CuCr dans l’état : a) εv = 0 et vieilli 10 h à 440 °C, b) εv = 1,2 et 

vieilli 2 h à 440°C. 

 

 Comme dans l’état non déformé, une observation attentive en champ clair (Fig. 3. 20 

(b)) suivant l’axe de zone <001> montre l’existence de deux contrastes différents qui peuvent 

être attribués à différents types de précipités riches en Cr : 

 

• Un contraste de grain de café (Fig. 3. 21 (a)) avec une ligne de non contraste alignée 

suivant la direction cristallographique <100>Cu, cfc. Ce type de contraste correspond à des 

précipités sphériques de structure cfc (iso structural) et cohérents avec la matrice de Cu (voir 

chapitre 3, Partie A). 

 

a) b) 
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• Un contraste de moirés alignés suivant deux directions cristallographiques différentes de 

la matrice de Cu tel que <100>Cu, cfc (Fig. 3. 21 (b)) et <110>Cu, cfc (Fig. 3. 21 (c)). Ce type de 

contraste pourrait être attribué à des précipités de structure cc suivant N-W et / ou K-S. 

 

       

 

Fig. 3. 21 : Images en champs clairs de l’alliage CuCr déformé (εv =1,2) et vieilli 2 h à 440 °C 

montrant les différents contrastes correspondant aux précipités riches en Cr : a) contrastes de 

grains de café caractéristiques des précipités cohérents de forme sphériques, b) contrastes de 

moirés alignés suivant la direction cristallographique <100>Cu, cfc, c) contrastes de moirés 

alignés suivant la direction cristallographique <110>Cu, cfc. 

 

 En conclusion, au cours du traitement de vieillissement de l’alliage CuCr déformé, 

deux phénomènes se produisent simultanément : la précipitation du Cr et la recristallisation. Il 

est évident que la précipitation conduit à une augmentation significative de la dureté. En 

revanche, la recristallisation conduit à une chute significative de la densité de dislocations, 

cela entraine une diminution de l’écrouissage et explique pourquoi sa contribution n’est pas 

cumulative avec celle de la précipitation. Ces observations sont en accord avec les études 

bibliographiques [Mor 94]. 

 

 Afin de déterminer l’origine de la chute de la dureté de l’alliage CuCr déformé après le 

pic de la dureté, des observations en MET aux stades avancés de vieillissement ont été 

entreprises. 

 

 

 

 

 

a) b) c) 
<100>Cu <100>Cu 

<110>Cu 
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2.3.2 Etat déformé ε =1,2 et vieilli 24 h 

 

Les observations en MET de l’alliage CuCr déformé (εv = 1,2) et vieilli 24 h à 440 °C 

(Fig. 3. 22) montrent que les grains recristallisés observés dans l’état de pic de dureté (Fig. 3. 

19) grossissent et atteignent quelques micromètres.  

 

 

 

Figure 3. 22 : Image en champ clair de l’alliage CuCr déformé (εv = 1,2) et vieilli 24 h à 

440°C montrant une zone non recristallisé (notée (A)) et des grains recristallisés (notés (B) et 

(C)). 

 

 De plus, à l’intérieur des grains recristallisés (Fig. 3. 23 (a)), les précipités du Cr sont 

sphériques dont le diamètre varie entre 10 et 40 nm. Soit de taille bien supérieure à ceux 

observés dans les grains non recristallisés (Fig. 3. 20 (b)). Le cliché de diffraction 

correspondant montre l’existence de taches de diffraction du Cr de structure cubique centré 

indiquant que ces derniers ont une structure stable. 

 

(B) 

(A) 

(C) 
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Figure 3. 23 : a) Image en champ clair et le cliché de diffraction correspondant de l’alliage 

CuCr déformé (εv = 1,2) et vieilli 24 h à 440 °C montrant des précipités du Cr sphériques et 

de structure cc observés dans le grain (B) de la Fig. 3. 22, b) zoom sur des précipités de 

l’image a). 

 

 La croissance très rapide des précipités riches en Cr dans les grains recristallisés 

pourrait être attribuée à leur interaction avec les joints de grains, observés sous forme de 

zigzag sur la Fig. 3. 24. En fait, la mobilité atomique est fortement accrue le long des joints de 

grains (courts circuits de diffusion). Par conséquent, lors du franchissement des précipités par 

ces derniers, ceux-ci perdent leur caractère cohérent et croissent de manière très rapide.  

 

 

a) b) 
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Figure 3. 24 : a) Image en champ clair de l’alliage CuCr déformé (εv = 1,2) et vieilli 24 h à 

440°C montrant un joint de grain sous forme de zigzag, b) zoom sur le joint de grain observé 

en a).  

 

 La contrainte (τc) nécessaire pour qu’une dislocation franchisse des obstacles (en 

l’occurrence les précipités) est inversement proportionnelle à la distance entre ces derniers. 

Par ailleurs, la croissance de la taille des précipités dans les grains recristallisés conduit à une 

diminution drastique de leur densité, alors que la distance entre eux augmente. Ceci engendre 

une chute significative de la résistance mécanique. En conclusion, la croissance de la taille de 

précipités et la recristallisation des grains expliquent pourquoi nous avons une chute 

significative de la dureté de l’alliage CuCr déformé aux stades avancés du vieillissement. 

 

3 Caractérisation des précipités de Cr en sonde atomique tomographique 

 

3.1 Effet de la déformation sur la séquence de précipitation 

 

 Comme dans les états non déformés, les analyses en sonde atomique de l’alliage CuCr 

(déformé et vieilli pendant 2 h et 5 h à 440 °C) montrent que plusieurs formes de précipités 

riches en Cr coexistent (Fig. 3. 25).  

 

a) b) 
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Figure 3. 25 : Volumes reconstruits en 3D montrant la variation de la densité du Cr de 

l’alliage CuCr déformé et vieilli à 440 °C pendant : a) 2 h et b) 5 h. 

 

Remarque : en sonde atomique tomographique, nous n’avons pu analyser que les nano 

précipités des zones non recristallisées.  

 

 La Fig. 3. 26 montre les différentes formes de précipités qui coexistent dans les 

premiers stades de précipitation du Cr dans un état initialement déformé par laminage. 
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                       Sphère (S) 

 

Ellipsoïde (E) 

 

  Plaquette (P) 

 

Figure 3. 26 : Volumes reconstruits en 3D montrant les différentes formes de précipités de Cr 

suivant deux différentes vues (de dessus et de côté) : (a) et (b) précipité sphérique, (c) et (d) 

précipité ellipsoïde, (e) et (f) précipité plaquette. 

 

 Par ailleurs, nous avons suivi l’évolution de l’abondance de chaque forme de 

précipités de Cr en fonction du temps de vieillissement. Les résultats obtenus (Fig. 3. 27) 

montrent que le mécanisme de précipitation semble identique à celui de l’état non déformé, tel 

que : 

 

• Pour tous les types de précipités, les distributions de taille sont larges.  

 

• Les précipités les plus petits sont sous forme sphériques alors que les plus grands sont 

sous forme d’ellipsoïdes ou des plaquettes.  

 

• L’abondance des précipités respectivement sphériques et ellipsoïdes diminue 

considérablement avec le temps de vieillissement  (respectivement de 42 à 20 % et de 52 à 

35%), tandis que le nombre de plaquettes augmente fortement (de 6 à 45 %).  

 

 

 

Vue de dessus 

Vue de côté 

a) 

b) 

c) 

d) f) 

2 nm 

2 nm 

Cr 
Fe 

e) 

Cr 
Fe 
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Figure 3. 27 : Distribution de taille des trois différents types de précipités analysés en sonde 

atomique tomographique (Sphères "S": (a) et (d); Ellipsoïdes "E": (b) et (e), Plaquettes "P": 

(c) et (f)) après vieillissement à 440 °C pendant 2h ((a), (b) et (c)) et 5h ((d), (e), (f)). 

L’abondance de chaque type de précipité pour un temps de vieillissement donné est indiquée 

dans le coin en haut à droite de l'histogramme. 

 

 Des profils représentatifs de chaque type de précipités (sphère, ellipsoïde et plaquette) 

sont reportés dans la Fig. 3. 28. Un gradient de concentration de Cr de 1,5 nm figure 

a) 

b) 

c) 

d) 

e) 

f) 

42 ± 10 

52 ± 12 

6 ± 3 

20 ± 7 

35 ± 9 

45 ± 10 
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systématiquement à l’interface matrice / précipité. Cela montre que les interfaces matrice / 

précipité ne sont pas abruptes chimiquement comme dans les états non déformés.  

 

 

 

 

 

Figure 3. 28 : Profils de concentration correspondants aux précipités riches en Cr sous forme : 

sphérique (a), ellipsoïde (b) et plaquette (c). L’épaisseur du volume d'échantillonnage vaut 

1nm. 

 

a) 

b) 

c) 
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 Comme dans le cas de l’état non déformé, les précipités sphériques contiennent entre 

35 et 55 % at. Cr (Fig. 3. 28 (a)), alors que les précipités sous forme d’ellipsoïde contiennent 

entre 60 et 80 % at. Cr (Fig. 3. 28 (b)) et les précipités en forme de plaquette contiennent en 

moyenne environ 85 et 100 % at. Cr (Fig. 3. 28 (c)). Notons aussi que le Fe ségrége aux 

interfaces précipité / matrice lorsque la composition des précipités avoisine les 90 % at. Cr 

(Fig. 3. 28 (c)). 

 

 Par ailleurs, d’autres analyses en sonde atomique tomographique de l’état pic de dureté 

ont montré l’existence d’une zone riche en Cr de forme complexe (Fig. 3. 29 (a)), le profil de 

concentration tracé à travers de cette dernière (suivant la flèche) montre qu’elle contient 

environ 25 % at. de Cr (Fig. 3. 29 (b)). Compte tenu de ce très fort enrichissement, ceci n’est 

probablement pas une ségrégation de Cr sur une dislocation. Il semble plus raisonnable 

d’attribuer cette zone étendue à un précurseur de germination de la phase Cr (cfc) le long 

d’une dislocation. 

 

 

 

 

 

 

Figure 3. 29 : a) Volume reconstruit en 3D de l’alliage CuCr déformé (εv = 1,2) et vieilli 2 h à 

440 °C montre une ségrégation du Cr. b) profil de concentration tracé au travers de la zone 

riche en Cr (suivant la flèche). 

 

 Des observations attentives des volumes reconstruits de l’alliage CuCr déformé 

montrent des alignements de précipités suivant des lignes (Fig. 3. 30), probablement des 

dislocations. Ces observations sont en accord avec les résultats de la microscopie électronique 

à transmission. 

a) b) 

5 nm 

Cr 
Fe 
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Figure 3. 30 : Volumes reconstruits en 3D suivant deux différentes vues de l’alliage CuCr 

déformé (εv = 1,2) et vieilli 5 h à 440 °C montrant quatre précipités alignés : a) vue de dessus, 

b) vue de côté. 

 

Remarque : les résultats de la sonde atomique tomographique montrent que dans l’état vieilli 

2 h, les précipités riches en Cr sont plus petits et contiennent moins de Cr en comparaison à 

ceux de l’état vieilli 5 h à 440 °C. Cependant, la densité de précipités de ces deux états est la 

même (Nv = 7,5 1023 ± 2 1023 m-3 pour l’état vieilli 2 h versus Nv = 7,3 1023 ± 0,7 1023 m-3 pour 

l’état vieilli 5 h à 440 °C). Ce paradoxe peut avoir deux origines différents : les observations 

en MET de l’alliage CuCr déformé et vieilli ont montré que les précipités riches en Cr sont 

distribués d’une manière hétérogène. Il est possible donc que la zone analysée de l’état vieilli 

2 h soit sous-peuplée en précipités ou celle de l’état vieilli 5 h est surpeuplée en précipités. 

D’autre part, les précipités observés dans l’état vieilli 2 h qui croissent sur les dislocations 

(Fig. 3. 29) ne sont pas comptés dans le calcul de la densité, ce qui entraine une sous 

estimation de cette dernière. 

 

3.2 Effet de la déformation sur la cinétique de précipitation 

 

 Tout d’abord, pour confirmer si la cinétique de précipitation est effectivement plus 

rapide dans un état initialement déformé, nous avons comparé l’évolution de la composition 

de la matrice en Cr mesurée par la sonde atomique tomographique des états non déformés 

(εv= 0) et déformés (εv = 1,2) en fonction du temps de vieillissement à 440 °C. Les résultats 

obtenus sont rapportés dans la Fig. 3. 31.  

Vue de 
dessous 

Vue de 
côté 
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Figure 3. 31 : Évolution de la composition de la matrice en Cr (mesurée par la sonde atomique 

tomographique) des états non déformés (εv = 0, noir) et déformés (εv = 1,2, rouge) en fonction 

du temps de vieillissement à 440 °C. 

 

 Les résultats montrent clairement que la matrice de Cu s’appauvrit en Cr plus 

rapidement dans l’état déformé, tel que sa composition en Cr dans l’état déformé et vieilli 2 h 

est plus faible que celle de l’état non déformé et vieilli 5 h (respectivement Xm = 0,083 ± 

0,002 at. % Cr et Xm = 0,14 ± 0,003 at.% Cr). Ceci est cohérent avec l’évolution de la 

conductivité électrique quatre points (Fig. 3. 18, p.111). 

 

 Pour savoir si l’accélération de la cinétique de précipitation influence la cinétique de la 

croissance des précipités, nous avons comparé les distributions de taille de chaque type de 

précipités dans les états non déformés (εv = 0) et déformés (εv = 1,2) après un vieillissement 

de 5 h à 440 °C (Fig. 3. 32).  
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Figure 3. 32 : Distribution de taille des trois différents types de précipités analysés en sonde 

atomique tomographique (Sphères "S": (a) et (d); Ellipsoïdes "E": (b) et (e), Plaquettes "P": 

(c) et (f)) après vieillissement 5 h à 440 °C de l’état non déformé ((a), (b) et (c)) et déformé 

((d), (e), (f)). 

 

 On remarque qu’après 5 h de vieillissement, la proportion de chaque type de précipités 

est la même dans l’état déformé et non déformé. Par contre, leur volume moyen parait plus 

a) 

b) 

c) 

d) 

e) 

f) 

εv = 0 

24 ± 5 % 

εv = 1,2 

20 ± 7 % 

εv = 0 

39 ± 7 % 

εv = 1,2 

35 ± 9 % 

εv = 1,2 

45 ± 10 % 

εv = 0 

37 ± 7 % 
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grand dans un état initialement déformé. On peut conclure donc que la déformation plastique 

par laminage conduit à une accélération de la croissance des précipités de Cr.  

 

 Par ailleurs, pour déterminer l’effet de la déformation sur la composition des 

précipités, nous avons comparé l’évolution de la composition des précipités en Cr en fonction 

de leur volume dans les états non déformés (εv = 0) et déformés (εv = 1,2) après un 

vieillissement de 5 h à 440°C. Les résultats obtenus sont rapportés dans la Fig. 3. 33.  

 

 

 

Figure 3. 33 : Évolution de la concentration en Cr des précipités en fonction de leur volume 

des états non déformé (cercles rouges) et déformé (carrés bleus) vieillis 5 h à 440 °C.  

 

 Les résultats montrent qu’à volume égal de précipités, la composition en Cr n’est pas 

la même. Ceci est clairement visible dans l’intervalle de volume de 20 à 40 nm3, tel que les 

précipités issus dans un état initialement déformé contiennent moins de Cr. (Fig. 3. 33).  
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4 Synthèse et discussion sur la précipitation du Cr dans le Cu dans un état 

déformé 

 

4.1 Synthèse 

 

 Les données recueillies en MET conventionnel sur la précipitation du Cr dans le Cu 

dans un état initialement déformé par laminage (εv = 1,2) ont montré que la précipitation du 

Cr dans le Cu s’effectue selon deux modes différents : homogène et hétérogène (précipitation 

sur les lignes de dislocations). D’autre part, les résultats de la sonde atomique tomographique 

ont montré clairement que la cinétique de précipitation et la cinétique de croissance des 

précipités sont accélérées dans un état initialement déformé. Par ailleurs, à volume égal, les 

précipités issus dans un état initialement déformé contiennent moins de Cr qu’à leurs 

homologues dans un état non déformé.  

Un bilan des données expérimentales recueillies dans l’état non déformé (εv = 0) et déformé 

(εv = 1,2) de l’alliage CuCr est rapporté dans le tableau 3. 7. 

 

Table 3. 7 : Bilan des données expérimentales collectées sur le système CuCr dans les états : 

homogénéisé, non déformé (εv = 0) et vieilli 5 et 10 h, déformé (εv = 1,2) et vieilli 2 et 5 h à 

440 °C. Xm est la concentration du Cr en solution solide, Nv est la densité des précipités, Fv 

est la fraction volumique des précipités. Hv est la microdureté Vickers et σ est la conductivité 

électrique donnée en fraction de la conductivité standard internationale du Cu (IACS). 

 

 

 

Xm (% at.) 
État 

Cr Fe 

Nv 

(1023 m-3) 

Fv  

(%) 
Hv (kg/mm2) 

σ 

% IACS 

Homogénéisé 0,78±0,09 0,09±0,01 --- --- 55±5 31±6 

εv = 0 + 5 h  0,14±0,003 0,025±0,0015 11,6±0,9 1,3±0,2  145±8 61±6 

εv = 0 + 10 h 0,022±0,008 0,01±0,001 2,7±0,4 0,86±0,1  15±8 76±10 

εv = 1,2 + 2 h 0,083±0,002 0,023±0,0013 7,5±2 1,4±0,2 190±9 70±6 

εv = 1,2 + 5 h 0,042±0,002 0,01±0,001 7,3±1 1,05±0,1 183±9 73±8 
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4.2 Discussion sur la précipitation du Cr dans le Cu dans un état déformé 

 

 L’accélération de la cinétique de précipitation par la déformation plastique a été 

observée dans plusieurs systèmes comme les alliages d’aluminium [Cas 91, Gab 01 et Unl 

02]. Cet effet est dû généralement à la précipitation hétérogène sur les défauts (dislocations, 

joints de grains,…). Si on suppose que les précipités germaient au cours du vieillissement sont 

totalement relaxés par les dislocations crées au cours de la déformation plastique, cela veut 

dire que la barrière de germination (∆G*) ne dépend que de la force motrice de germination et 

de l’énergie d’interface des précipités. En utilisant les équations 1. 3 et 1. 4 (chapitre 1, p. 10-

11), il est possible de calculer de nouveau le rayon critique et la barrière de germination lors 

d’une précipitation hétérogène (sans énergie élastique).  

 

 Prenons toujours le cas des précipités contenant 50 % at. Cr, l’énergie élastique d’un 

précipité de structure cfc est négligeable devant la force motrice de germination. Par 

conséquence, la germination hétérogène n’a aucun effet sur la cinétique de précipitation des 

précipités de structure cfc. Par contre, le rayon critique d’un précipité de structure cc vaut 

r* cc
het = 9,2 Å lors d’une germination hétérogène (∆gél = 0) au lieu de 10 Å lors d’une 

germination homogène. Ainsi, la barrière de germination d’un précipité sur une dislocation 

vaut ∆G*cc
het = 14 eV au lieu de 18 eV lors d’une germination homogène. La baisse de la 

barrière de germination par les dislocations augmente considérablement le flux de 

germination et par la suite la cinétique de précipitation.  

 

 L’accélération de la cinétique de précipitation permet au système de rentrer au stade de 

croissance beaucoup plus rapidement dans un état initialement déformé, ce qui explique 

pourquoi ces derniers grossissent plus rapidement. Ainsi, le Cu qui se trouve au cœur des 

précipités riches en Cr a beaucoup moins de temps pour s’éjecter dans la matrice (voir 

chapitre 3, partie A, p.102). Ce qui explique pourquoi à volume égal, les précipités issus dans 

l’état initialement déformé contiennent moins de Cr.  

 

5 Conclusions  

 

L’effet de la déformation plastique sur la cinétique de précipitation du Cr dans le Cu a 

été étudié par différentes techniques. Les observations en MET montrent que le traitement de 
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précipitation de l’alliage CuCr déformé conduit à la germination hétérogène des nano 

précipités de Cr sur les dislocations et à la recristallisation. Par ailleurs, les résultats recueillis 

en sonde atomique tomographique montrent que la séquence de précipitation semble ne pas 

être affectée sous l’effet de la déformation. Par contre, nous enregistre une accélération de la 

cinétique de précipitation à cause de la germination hétérogène sur les dislocations. 
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Mise en ordre et propriétés magnétiques d’un alliage FePd nanostructuré 

 

 

 Dans le chapitre 3, nous avons étudié l’effet de la déformation sur une transformation 

de phase diffusive avec changement de composition, c’est la précipitation du Cr dans le Cu. 

Mais, il existe aussi une autre sorte de transformation de phase diffusive qui s’effectue sans 

changement de composition, c’est la mise en ordre (cas de l’alliage FePd) 

 

1 Introduction 

 

 Les alliages intermétalliques de type FePd de composition équiatomique présentent 

une transformation de mise en ordre du premier ordre (cfc � L10). Cette transformation est 

contrôlée par la germination, la croissance et la coalescence des domaines ordonnés [Mag 68, 

Shc 75]. Les propriétés magnétiques (notamment le champ coercitif) de l’alliage FePd 

ordonné sont inversement proportionnelles à la taille de grains (voir chapitre 1). Suivant les 

traitements thermomécaniques classiques employés dans la littérature (laminage suivi d’un 

traitement de mise en ordre), les tailles de grains obtenus sont généralement de quelques 

centaines de nanomètres (400 à 600 nm) [Des 04, Des 04a]. La déformation plastique intense 

des alliages intermétalliques permet d’obtenir des tailles de grains de quelques dizaines de 

nanomètres (voir chapitre 1). Ce qui en fait une voie prometteuse pour nanostructurer l’alliage 

FePd et optimiser son champ coercitif. Dans un premier temps, nous avons étudié la mise en 

ordre dans un état non déformé, puis on a essayé d’obtenir un alliage ordonné et 

nanostructuré, pour cela, nous avons suivi deux routes : 

  

Route 1 : consiste à déformer un état totalement désordonné (D) par HPT afin d’obtenir un 

état nanostructuré. Ensuite, appliquer un traitement de mise en ordre. 

 

Route 2 : consiste à déformer par HPT un état totalement ordonné (O) afin d’obtenir 

directement un état nanostructuré et ordonné. 
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2 Mise en ordre dans l’état non déformé 

 

Les analyses par  diffraction de rayons X (Fig. 4. 1) de l’alliage FePd désordonné (6h à 

950 °C) montrent que seuls les pics de diffraction caractéristiques de la structure cubique à 

faces centrées (indices de Miller de même parité) existent. Le traitement de mise en ordre à 

550 °C (soit 0,88 Tc, avec Tc la température critique de mise en ordre) pendant 18 h conduit à 

l’apparition de nouveaux pics (i.e. (100) et (110)), ainsi à un dédoublement (i.e. (200) et 

(002)) et un déplacement (i.e. (222)) de certains autres. Tout cela est la signature de la 

présence de la phase ordonnée (L10). Les résultats de la diffraction des rayons X sont en 

accord avec la littérature [Iss 06]. 

 

 

 

Figure 4. 1 : Diffractogrammes X de l’alliage FePd dans les états désordonné (D) et Ordonné 

(O). 

 

Par ailleurs, le traitement de mise en ordre de l’alliage FePd (D) à 550 °C conduit à 

une augmentation rapide du champ coercitif (Fig. 4. 2).  
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Figure 4. 2 : Evolution du champ coercitif (Hc) en fonction du temps de vieillissement à 

550°C de l’alliage FePd dans l’état désordonné (effectué par A.G. Popov, IMP, 

Yekaterinburg). 

 

Le maximum du champ coercitif est atteint après 1 h de vieillissement ((Hc)max = 420 

Oe). L’augmentation de ce dernier est associée à la formation de la phase ordonnée L10 avec 

une forte densité de macles et de parois d’antiphases [Kle 95]. Après 1 h de vieillissement, on 

enregistre une diminution significative du champ coercitif. Cette diminution est liée à la 

croissance de la taille des domaines ordonnés ainsi à l’évolution de la structure maclée 

(diminution de la densité de macles et de parois d’antiphases).  

 

La formation de la phase L10 conduit aussi à une augmentation significative de la 

dureté de l’alliage FePd (Fig. 4. 3). Généralement, les phases ordonnées sont plus dures que 

les phases désordonnées, car la déformation plastique de la phase ordonnée se fait 

généralement par glissement des plans atomiques, ce qui crée de nouveaux défauts au sein de 

la microstructure comme les parois d’antiphases.  
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Figure 4. 3 : Evolution de la microdureté en fonction du temps de vieillissement à 550 °C de 

l’alliage FePd dans l’état désordonné (D). 

 

La dureté de l’alliage FePd atteint son maximum après juste 30 mn de vieillissement à 

550 °C. Ensuite, on remarque une faible diminution de la dureté avec le temps de 

vieillissement. L’interprétation de l’évolution de la dureté en fonction de la microstructure est 

beaucoup plus difficile que celle du champ coercitif. En fait, lors du traitement de mise en 

ordre, la formation de la phase ordonnée L10 conduit à une augmentation de la dureté, tandis 

que la diminution de la densité des parois d’antiphases et des macles conduit à une diminution 

la dureté de l’alliage. Ces deux phénomènes se produisent simultanément, ceci pourrait 

expliquer pourquoi la dureté évolue peu après 30 mn du vieillissement.  

 

3 Effet de la déformation plastique intense sur l’alliage FePd 

 

 Dans cette partie, nous allons étudier l’effet de la déformation plastique intense par 

HPT sur l’alliage FePd dans l’état ordonné (O) et désordonné (D).  

 

3.1 Effet de la déformation plastique intense sur l’état désordonné 

 

 Les courbes de la Fig. 4. 4 représentent l’évolution de la microdureté de l’alliage FePd 

désordonné (D) en fonction du nombre de tours par HPT sous une pression de 6 GPa. En 

principe, le taux de déformation en HPT est nul au centre et maximum au bord (équation 1. 

17, chapitre 1, p. 31). Cependant, on remarque qu’après 5 tours de HPT de l’alliage FePd (D), 
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nous avons un gradient de dureté important entre le centre et le bord. Ainsi, une augmentation 

significative de la dureté au centre de l’échantillon. Cela peut être dû au désalignement de 

l’échantillon par rapport à l’axe de la machine au cours de la déformation, ce qui est très 

courant dans ce type de déformation.  

 

 

 

Figure 4. 4 : Évolution de la microdureté de l’alliage FePd désordonné en fonction du nombre 

de tours de HPT sous une pression de 6 GPa, X est la position radiale de l’échantillon. 

 

En augmentant le nombre de tours par HPT, la dureté devient homogène et sature à 

partir de 7 tours (pas d’évolution significative de la dureté après 7 tours). Les études 

bibliographiques [Heb 05, Pip 06] ont montré qu’à partir 5 tours de HPT, une microstructure 

homogène à grains équiaxes de taille nanométrique est généralement obtenue. Après un 

certain taux de déformation, le matériau continue de se déformer sans affinement 

supplémentaire de la taille de grains, L’homogénéisation et la saturation de la microdureté 

après 7 tours de HPT peut donc être attribuée à une saturation de l’évolution de la 

microstructure.  

 

Les observations en MET de l’alliage FePd désordonné et déformé par HPT (D+HPT, 

5 tours, 6 GPa) au bord de l’échantillon (r = 2,5 mm) montrent que la microstructure est 

constituée des grains de morphologie équiaxes (Fig. 4. 5 (a)). Le cliché de diffraction 

correspondant indique qu’il y a beaucoup de grains dans l’aire sélectionnée (le diaphragme de 
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sélection utilisé vaut 2 µm de diamètre), ces grains présentent de fortes désorientations entre 

eux, ce qui donne lieu à des diffractions en anneaux de « Debye-Scherrer » (Fig. 4. 5 (c)). Le 

cliché de diffraction est donc composé par la diffraction de tous ces grains. 

 

  

 

  

 

Figure 4. 5 : Images de MET de l’alliage FePd (D) déformé par HPT (5 tours) : a) image en 

champ clair, b) image en champ sombre correspondant obtenu à partir de la sélection partielle 

des taches de diffraction de type (111) et (200) montrant quelques grains isolés de taille 

nanométrique, c) cliché de diffraction correspondant montrant des anneaux de Debye-Scherrer 

caractéristiques d’une structure polycristalline avec des grains nanométriques et d) 

histogramme de la distribution de la taille des grains. 

 

d) 



Chapitre IV : Résultats et discussions – Système FePd 

 134 

L’image en champ sombre (Fig. 4. 5 (b)) obtenue après une sélection partielle des taches de 

diffraction de type (111) et (200) montre l’existence des grains de taille nanométrique dont la 

distribution de taille est large (Fig. 4. 5 (d)). La plupart des grains sont plus petits que 50 nm, 

mais il y a aussi une petite quantité de gros grains dont la taille varie de 100 à 150 nm. La 

distribution de la taille de grains de l’alliage FePd (D) après déformation par HPT est 

semblable à celle des alliages intermétalliques déformés par HPT [Val 00, Zha 05].  

 

Remarque : la taille de grains est estimée à partir les images de MET en champ sombre. En 

effet, le diamètre d’un grain isolé représente la valeur moyenne de cinq diamètres mesurés 

suivant différentes directions. La distribution de la taille des grains est effectuée par rapport à 

une cinquantaine de grains.  

 

3.2 Effet de la déformation plastique intense sur l’état ordonné 

 

Contrairement à l’état D+HPT, La dureté de l’alliage FePd ordonné et déformé par 

HPT (O+HPT) devient homogène à travers le diamètre du disque après seulement cinq tours 

(au lieu de sept pour l’état D+HPT) (Fig. 4. 6).  

 

 

 

Figure 4. 6 : Évolution de la dureté de l’alliage FePd ordonné (O) en fonction du nombre de 

tours par HPT sous une pression de 6 GPa. 
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Par ailleurs, les études bibliographiques ont montré que la déformation plastique 

intense des alliages intermétalliques ordonnés conduit généralement à la destruction 

progressive de l’ordre chimique à grande distance (voir chapitre 1, p. 36). Afin de voir si cela 

se produit dans l’alliage FePd, des caractérisations en diffraction des rayons X ont été 

effectuées. Les résultats (Fig. 4. 7) montrent que la déformation par HPT de l’état O, entraîne 

une disparition totale de tous les pics caractéristiques de la phase ordonnée (L10) (positions 

marquées par les flèches). Seuls les pics caractéristiques de la phase désordonnée cfc (indices 

de Miller de la même parité caractéristique) subsistent.  

 

 

 

Figure 4. 7 : Spectres de diffraction des rayons X de l’alliage FePd dans les états (O) et 

(O+HPT) après 5 tours sous une pression de 6 GPa. 

 

Cela veut dire que la déformation par HPT de l’alliage FePd ordonné entraîne une destruction 

de l’ordre chimique à grande distance. D’autre part, comme dans l’alliage FePd désordonné 

(résultat non montré ici), la déformation de l’alliage FePd ordonné conduit aussi à un 

élargissement de certains pics (i.e. (111)) indiquant la formation d’une grande densité de 

défauts, des contraintes internes et la diminution de la taille de grains. 

 

Bien que les diffractogrammes X montrent que la déformation par HPT de l’alliage 

FePd ordonné entraîne la destruction de l’ordre chimique à grande distance, le cycle 
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d’hystérésis correspondant à l’état O+HPT (Fig. 4. 8) montre étonnamment que son champ 

coercitif n’est pas nul ((Hc)O+HPT = 186 Oe). 

 

 

 

Figure 4. 8 : Cycles d’hystérésis de l’alliage FePd dans l’état O et O+HPT. 

 

 Il existerait donc toujours une fraction volumique non nulle de phase ordonnée mais 

trop faible pour être détectée par diffraction de rayons X. Pour confirmer cette hypothèse, des 

observations en MET ont été entreprises. Les images représentatives de la microstructure sont 

rapportées dans la Fig. 4. 9. Comme dans l’état D+HPT, la microstructure de l’alliage FePd 

O+HPT (5 tours, 6 GPa) au bord de l’échantillon (r = 2,5 mm) est constituée de grains 

équiaxes (Fig. 4. 9 (a)). Le cliché de diffraction correspondant (obtenu en utilisant un 

diaphragme de sélection de 2 µm de diamètre) présente des anneaux de « Debye-Scherrer » 

(Fig. 4. 9 (c)). L’image en champ sombre (Fig. 4. 9 (b)) obtenue après une sélection partielle 

des taches de diffraction de type (111) et (200) montre l’existence des grains nanométriques. 

La distribution de la taille des grains est large (Fig. 4. 9 (d)), et la taille moyenne est plus 

grande que celle de l’état D+HPT. Par ailleurs, on remarque l’existence de taches de faible 

intensité correspondant à la famille des plans de type (100). Cela montre qu’après la 

déformation par HPT de l’état ordonné, certains domaines ordonnés de taille nanométrique 

existent encore, donnant lieu à un champ coercitif non nul. 

 

 



Chapitre IV : Résultats et discussions – Système FePd 

 137 

     

     

 

Figure 4. 9 : Images de MET de l’alliage FePd (O + HPT, 5 tours) : a) image en champ clair, 

b) image en champ sombre correspondant (diaphragme de sélection de 2 µm de diamètre) 

obtenue à partir de la sélection partielle des taches de diffraction de type (111) et (200) 

montrant quelques grains isolés de taille nanométrique, c) cliché de diffraction correspondant 

montrant des anneaux de Debye-Scherrer caractéristiques d’une structure polycristalline avec 

des grains nanométriques et des taches de surstructure de type (100) et d) distribution de la 

taille de grains. 

 

Comme dans le système Cu3Au [Ren 05], le mécanisme responsable à la destruction 

de l’ordre pourrait être associé à la formation d’une grande densité de parois d’antiphases 

(voir chapitre 1, p. 36).  

 

A cause de la destruction de l’ordre chimique par la déformation plastique intense, il 

semble donc qu’il soit impossible d’obtenir directement un état ordonné et nanostructuré 

suivant la route 2 en déformant à température ambiante. Pour limiter ce phénomène, des 

d) 
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essais de HPT ont été effectués à des températures relativement élevées (100, 200 et 300 °C) 

pour donner une force motrice de mise en ordre et restaurer par la suite l’ordre à grande 

distance. Les résultats obtenus sont rapportés dans la Fig. 4. 10. 

 

 

 

Figure 4. 10 : Diffractogrammes X de l’alliage FePd (O) déformé par HPT (5 tours, P = 6 

GPa) à différentes températures. 

 

 Quelque soit la température de déformation, seuls les pics correspondant à la structure 

cfc ((111) et (200)) sont présents sur les diffractogrammes X montrant que la déformation par 

HPT introduit une destruction significative de l’ordre à grande distance. L’énergie 

d’activation (Q) et le terme pré-exponentiel (D0) de la diffusion du Fe dans la phase L10 

valent respectivement 1,82 ± 0,38 eV et 5,76 ± 0,35 10-14 m2/s [Mar 10]. Après cinq tours de 

HPT à 300 °C, le libre parcours moyen de Fe et de Pd est estimé à 0,1 pm. Bien que la 

mobilité atomique pourrait être accélérée par la forte densité de défauts crées au cours de la 

déformation [Khi 04], il semble qu’elle reste probablement insuffisante dans ce domaine de 

température pour maintenir l’ordre chimique à grande distance au cours de la déformation par 

restauration dynamique.  
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4 Mise en ordre dans un alliage FePd nanostructuré 

 

Des traitements de mise en ordre à basse température ont été effectués pour les états 

issus des routes 1 et 2 afin de comparer le mécanisme de mise en ordre dans chaque état.  

 

4.1 Mise en ordre dans un alliage FePd issu de la route 1 

 

 Pour déterminer le mécanisme de mise en ordre dans l’alliage FePd nanostructuré issu 

de la route 1, des caractérisations en microscopie électronique à transmission ont été 

entreprises. Les observations de l’état vieilli 3 h à 500 °C (Fig. 4. 11) (correspondant aux 

maximum de champ coercitif) au bord de l’échantillon (r = 2,5 mm) montrent une croissance 

significative de la taille de grains (50 à 200 nm) par rapport à l’état déformé (20 à 100 nm). 

Des grains recristallisés (noté B) et des grains non recristallisés contenant une forte densité de 

défauts (noté A) sont observés (Fig. 4. 11 (a)). Notons que les grains recristallisés contiennent 

des micros macles typiques de la phase ordonnée (L10) (voir chapitre 1). L’alliage est au 

moins partiellement ordonné comme le montrent les taches de surstructure sur le cliché de 

diffraction (Fig. 4. 11 (c)). L’image en champ sombre (Fig. 4. 11 (b)) montre un grain non 

recristallisé isolé. Il semble que les domaines ordonnés (grains recristallisés) germent aux 

niveaux des joints de grains et grossissent au détriment des grains non recristallisés (suivant 

les flèches). Donc, la mise en ordre dans un alliage nanostructuré, commence par la 

germination de nouveaux grains ordonnés sur les joints de grains, ainsi leur croissance est 

facilitée par la grande force motrice de recristallisation. 

 

 

 

 

 



Chapitre IV : Résultats et discussions – Système FePd 

 140 

     

 

 

Figure 4. 11 : Images de MET de l’alliage FePd issu de la route 1 et vieilli 3 h à 500 °C : a) 

image en champ clair montrant des grains non recristallisés (A) et des grains recristallisés (B), 

b) image en champ sombre montrant un grain non recristallisé isolé et c) cliché de diffraction 

montrant l’existence des taches de surstructure de la phase ordonnée (L10) (effectuée par C. 

Genevois). 

 

 Ce type de microstructure est similaire à celle observée dans les alliages FePd obtenus 

par des traitements thermomécaniques classiques [Kle 95, Des 04]. Elle est associée à une 

transformation combinée de mise en ordre et de recristallisation. En effet, la diminution de la 

taille de grains et la grande densité de défauts crées lors de la déformation plastique intense 

constituent une très grande force motrice de recristallisation et de la mise en ordre.  

 

Par ailleurs, pour suivre la cinétique de mise en ordre de l’alliage FePd nanostructuré, 

des mesures de champ coercitif à différentes températures ont été entreprises. Comme 

attendu, les courbes de la Fig. 4. 12 montrent que la cinétique de mise en ordre est plus rapide 
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à haute température. Le temps nécessaire pour atteindre le maximum de champ coercitif 

diminue lorsque la température de mise en ordre augmente. En revanche, plus la température 

de mise en ordre est basse, plus le champ coercitif maximum atteint est grand. Ces résultats 

sont en accord avec la littérature [Kle 95, Des 04a]. 

 

 

 

Figure 4. 12 : Évolution du champ coercitif de l’alliage FePd issu de la route 1 en fonction du 

temps de vieillissement à différentes températures (400, 450 °C) (les mesures à 450 °C ont été 

effectuées par A.G. Popov, IMP, Yekaterinburg). 

 

 Afin de corréler l’évolution du champ coercitif en fonction de la température avec la 

microstructure de l’alliage FePd, nous avons comparé la microstructure des deux états vieillis 

à deux températures différentes (400 et 450 °C) pendant le même temps de vieillissement 

(5h). Les résultats représentatifs sont donnés dans la Fig. 4. 13. Les clichés de diffraction 

correspondants montrent l’existence des taches de diffraction de la phase ordonnée (L10), ce 

qui prouve que la mise en ordre s’est bien produite. Les images en champ sombre obtenues à 

partir de la sélection des taches de diffraction de type (100) montrent que la taille des grains 

dans l’état vieilli 5 h à 450 °C est largement plus grande que ceux dans l’état vieilli à 400 °C 

(respectivement 100 et 40 nm). Cela est en parfait accord avec l’évolution du champ coercitif 

en fonction du temps de vieillissement.  
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Figure 4. 13 : Images de MET de l’alliage FePd issu de la route 1 et vieilli 5 h à 450 °C ((a) et 

(b)) et à 400 °C  ((c) et (d)) au bord de l’échantillon (r = 2,5 mm) : a) et (c) images en champ 

clair et les clichés de diffraction correspondant. (b) et (d) images en champs sombre obtenus à 

partir la sélection des taches de diffraction de type (100) montrent des grains isolés.  

 

 Lorsque la température de mise en ordre diminue, la force motrice de la mise en ordre 

augmente. Donc le taux de germination de nouveaux grains augmente, tandis que la 

450 °C 

400 °C 

b) 
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croissance étant moins rapide, ceci donne des grains plus petits et par la suite un champ 

coercitif plus grand. Malgré que le champ coercitif maximum atteint à 400 °C (Hc = 1767 Oe) 

est largement supérieur aux valeurs rapportées dans la littérature [Des 04, Des 04a] qui sont 

de l’ordre de 1,3 KOe. Nous n’avons pas réussi à obtenir un alliage FePd nanostructuré 

(diamètre de grains inférieur à 100 nm) et ordonné, à cause de la grande force motrice de 

recristallisation. 

 

4.2 Mise en ordre dans un alliage FePd issu de la route 2 

 

 La déformation plastique intense par HPT de l’alliage FePd ordonné (route 2) donne 

lieu à une microstructure similaire de celle issue de la route 1, à l’exception de l’existence des 

nano domaines ordonnés. La question qui se pose maintenant est : quel est l’effet de ces nano 

domaines sur le mécanisme et la cinétique de mise en ordre ? 

Les observations en MET de l’état issu de la route 2 et vieilli 5 h à 450 °C (Fig. 4. 14) ont 

montré comme attendu, que la microstructure révélée est très similaire de celle observée dans 

l’état issu de la route 1 (Fig. 4. 11). 

 

 

Figure 4. 14: Images de MET de l’alliage FePd issu de la route 2 et vieilli 5 h à 450 °C : a) 

image en champ clair montre des grains non recristallisés (contraste (A)) et des grains 

recristallisés (contraste (B)) et le cliché de diffraction correspondant, b) image en champ 

sombre montrant un grain non recristallisé isolé. 
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En conclusion, la présence des nano domaines ordonnés n’affecte pas le mécanisme de 

mise en ordre dans l’état issu de la route 2. Par ailleurs, en comparant l’évolution du rapport 

c/a en fonction du temps de vieillissement à 450 °C des états issus de la route 1 et 2 (Fig. 4. 

15), on constate que la cinétique de mise en ordre est plus rapide dans la route 2. 

 

 

 

Figure 4. 15 : Évolution du rapport c / a en fonction du temps de vieillissement à 450 °C des 

états issus de la route 1 et 2 (bord de l’échantillon). 

 

 La Fig. 4. 16 représente l’évolution du champ coercitif en fonction du temps de 

vieillissement à 400 °C des états issus de la route 1 et 2. On remarque que le champ coercitif 

atteint dans l’état issu de la route 1 est largement supérieur de celui atteint dans l’état issu de 

la route 2. Ceci pourrait être dû à l’existence d’une fraction volumique de domaines ordonnés 

plus grande ou des tailles de grains plus petites dans l’état issu de la route 1. Pour vérifier 

cette hypothèse, des observations en MET ont été entreprises. 
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Figure 4. 16 : Evolution du champ coercitif des états issus des routes 1 et 2 en fonction du 

temps de vieillissement à 400 °C (bord de l’échantillon). 

 

 Les observations en MET des états (issus des routes 1 et 2) vieillis 5 h à 450 °C (Fig. 

4. 17) montrent effectivement que la taille de grains dans l’état issu de la route 1 est en 

moyenne deux fois plus petite que dans la route 2.  

 

    

 

Figure 4. 17 : Images en champ sombre de l’alliage FePd vieilli 5 h à 450 °C montrant des 

grains isolés obtenus après une sélection des taches de diffraction de type (111) et (200) : a) 

route 1, b) route 2. 

b) Route 1 Route 2 a) 
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 Comme attendu, ces observations montrent que l’origine de la différence des champs 

coercitifs atteints dans les états issus de la route 1 et 2 est due à la différence de la croissance 

de la taille de grains (croissance plus rapide dans les états issus de la route 2). En effet, si les 

domaines ordonnés existant dans l’alliage FePd issu de la route 2 ont une taille plus grande 

que la taille critique des domaines ordonnés nécessaire pour la transformation de mise en 

ordre, ces derniers vont grossir immédiatement, donnant lieu à une accélération de la 

croissance des grains et de la cinétique de mise en ordre.  

 

5 Conclusions 

 

• La déformation plastique intense par HPT de l’alliage FePd conduit à la nanostructuration 

avec une distribution de la taille de grain entre 50 et 150 nm. 

 

• La déformation à différentes températures (20 à 300 °C) par HPT de l’alliage FePd 

ordonné (L10) conduit à la destruction de l’ordre chimique à grande distance. Cependant, les 

observations en MET montrent clairement l’existence de quelques domaines ordonnés de 

taille nanométrique. 

 

• La mise en ordre dans un alliage FePd nanostructuré se produit suivant une transformation 

combinée de la mise en ordre et de la recristallisation. Tel que, les domaines ordonnés 

germent aux niveaux des joints de grains et grossissent au détriment de grains non 

recristallisés. 

 

• La cinétique de la mise en ordre est plus rapide dans l’alliage FePd issu de la route 2, 

probablement à cause de la croissance immédiate des domaines ordonnés (existant après la 

déformation par HPT) lors de la mise en ordre. 

 

• La mise en ordre de l’alliage FePd issu de la route 1 à basse température (400 °C) permet 

d’obtenir un champ coercitif record ((Hc)max = 1,8 KOe). Il est largement supérieur aux 

valeurs obtenues par des traitements thermomécaniques standards. 
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Conclusions générales 
 

 

Pour étudier l’effet de la déformation plastique sur les transformations de phases 

diffusives, deux alliages modèles ont été choisis : CuCr qui présente une transformation de 

phase avec changement de composition (précipitation du Cr dans le Cu) et FePd qui présente 

une transformation de phase sans changement de composition (mise en ordre).  

 

 L’étude de l’alliage CuCr a portée dans un premier temps, sur l’identification du 

mécanisme de précipitation du Cr dans le Cu aux premiers stades de précipitation dans un état 

initialement non déformé. Les résultats en microscopie électronique en transmission et en 

sonde atomique tomographique ont montré clairement l’existence de trois formes de 

précipités riches en Cr associées à différentes structures : des sphères (S) de structure cfc 

cohérente avec la matrice de Cu, des ellipsoïdes (E) de structure cc suivant la relation 

d’orientation N-W et des plaquettes (P) de structure cc suivant la relation d’orientation K-S. 

Par ailleurs, les précipités riches en Cr contiennent une quantité significative de Cu, ce qui est 

étonnant au regard du diagramme de phase CuCr [Mas 87] qui prévoit la formation de 

précipités « purs » en Cr. En fait, les précipités les plus petits ont une forme sphérique 

contenant entre 30 et 55 % at. Cr, les ellipsoïdes sont plus grands et contiennent entre 60 et 80 

% at. Cr et les précipités sous forme de plaquette sont les plus gros et contiennent entre 85 et 

100 % at. Cr. A partir des données expérimentales et d’arguments thermodynamiques, trois 

mécanismes de précipitation du Cr dans le Cu ont été proposés, mais le plus probable est le 

suivant : durant les premiers stades de précipitation, la germination de précipités de structure 

métastable (cfc et / ou B2) est prépondérante par rapport aux précipités de structure cc (N-W 

et K-S). Lors du stade de la croissance, les précipités métastables se dissolvent entrainant une 

augmentation du Cr en solution solide et par la suite, une éventuelle germination homogène 

de nouveaux précipités de structure cc. Enfin, dans le stade de coalescence, les précipités 

ayant une relation d’orientation suivant K-S croissent au détriment de ceux ayant une relation 

suivant N-W.  

D’autre part, il est évident que la présence d’une quantité significative de Cu au cœur des 

précipités de Cr dans les premiers stades de germination minimise leur énergie élastique et 

d’interface, mais il faut noter que l’enthalpie de mélange du système CuCr est extrêmement 

grande. Cela indique que la présence du Cu dans les précipités riches en Cr ne peut pas être 
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attribuée seulement à la minimisation de l’énergie élastique et d’interface. La confrontation 

des résultats expérimentaux et des calculs thermodynamiques n’expliquent pas cet effet. Ce 

désaccord peut être attribué au Fe se trouvant au cœur des précipités riches en Cr aux 

premiers stades de précipitation. Bien qu’il soit présent en faible teneur, il peut avoir une 

influence drastique sur leur composition. Cette hypothèse semble renforcée par les résultats 

expérimentaux qui montrent que lors de la croissance, les précipités s’enrichissent en Cr 

d’une façon concomitante avec un rejet du Fe aux interfaces précipités / matrice. Une couche 

mince riche en Fe est formée par la suite afin de minimiser l’énergie d’interface chimique.  

 
 La déformation plastique par laminage de l’alliage CuCr conduit à la formation de 

cellules de dislocations. Lors du traitement de précipitation, le maximum de dureté obtenu 

dans un état initialement déformé est largement supérieur par rapport à son homologue atteint 

dans l’état non déformé. Les observations en MET conventionnel ont montré que la 

précipitation hétérogène du Cr sur les dislocations ainsi que la recristallisation se produisaient 

simultanément. La précipitation hétérogène conduit à une accélération de la cinétique de 

précipitation. La baisse de la barrière de germination par les dislocations augmente 

considérablement le flux de germination des précipités de structure cc et accélère donc la 

cinétique de précipitation. Ainsi, à temps de vieillissement égal, les précipités riches en Cr 

sont plus gros dans un état initialement déformé. Il est également intéressant de noter que le 

Cu qui se trouve au cœur des précipités riches en Cr a beaucoup moins de temps pour 

s’éjecter dans la matrice. Ce qui explique pourquoi à volume égal, les précipités issus dans 

l’état initialement déformé contiennent mois de Cr. Finalement, la chute de la dureté de 

l’alliage CuCr déformé durant les stades avancés de précipitation est associée à la croissance 

des grains recristallisés et à la coalescence des précipités du Cr.  

 

 Dans le deuxième système, les observations en MET de l’alliage FePd ont montré que 

la déformation plastique intense conduit à la nanostructuration avec une distribution de la 

taille de grains entre 50 et 150 nm. Par ailleurs, les résultats de la diffraction des rayons X ont 

montré que la déformation par HPT de l’alliage FePd ordonné conduit à la destruction totale 

de l’ordre chimique à grande distance. Cependant, les observations en MET montrent 

clairement l’existence de quelques domaines ordonnés de taille nanométrique.  

Afin d’étudier la mise en ordre dans un état nanostructuré, des traitements thermiques à des 

températures inférieures à la température critique de mise en ordre ont été effectuées. Les 

résultats du MET ont montré que la mise en ordre dans un état initialement désordonné se 
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produit suivant une transformation combinée de la mise en ordre et de la recristallisation. Tel 

que, les domaines ordonnés germent aux niveaux des joints de grains et grossissent au 

détriment de grains non recristallisés. Par ailleurs, la présence des nano domaines ordonnés 

dans l’état initialement ordonné n’affecte pas le mécanisme de mise en ordre, mais conduit à 

une accélération à la fois de la cinétique de mise en ordre et de la croissance de grains. En fait, 

si les nano domaines ordonnés existant ont une taille plus grande que la taille critique 

nécessaire pour leur croissance, ces derniers vont grossir immédiatement. Par conséquence, le 

champ coercitif atteint dans un état initialement désordonné est largement plus grand que son 

homologue obtenu dans un état initialement ordonné. D’autre part, plus la température de 

mise en ordre est basse, plus le champ coercitif atteint est grand. Lorsque la température de 

mise en ordre diminue, la force motrice de la mise en ordre augmente. Donc le taux de 

germination de nouveaux grains augmente, tandis que la croissance étant moins rapide, ceci 

donne des grains plus petits et par la suite un champ coercitif plus grand.  

 

 Le champ coercitif maximum atteint à 400 °C (Hc = 1767 Oe) est largement supérieur 

aux valeurs rapportées dans la littérature [Des 04, Des 04a] qui sont de l’ordre de 1,3 KOe. 

Nous n’avons pas réussi à obtenir un alliage FePd nanostructuré et ordonné, à cause de la 

grande force motrice de recristallisation. Par ailleurs, les études bibliographiques ont montré 

que l’obtention d’une grande densité de nanoparticules magnétiques (i.e. FePt) dans une 

matrice non magnétique (i.e. C) permet d’obtenir des propriétés magnétiques exceptionnelles 

[Yin 05]. Ceci ouvre donc une nouvelle perspective dans l’étude du système FePd. La 

difficulté c’est de trouver un élément non magnétique (la matrice) qui soit immiscible à la fois 

avec le Fe et le Pd. 
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Relation d’orientation entre les précipités du Cr (cc) et la matrice du Cu 

(cfc) 

 

 Lorsqu’un précipité de Cr de structure cc respecte la relation d’orientation Nishiyama-

Wassermann (N-W) avec la matrice de Cu, on a [Hal 72] :  

 

(111)Cu // (110)Cr 

[0-11]Cu // [001]Cr 

[-211]Cu // [-110]Cr 

 

Ceci est résumé dans la Fig. 1 : 

 

 

 

Figure 1 : Schéma montrant la relation d’orientation N-W entre la matrice de Cu (rond bleu) 

et un précipité de Cr (rond rouge). 

 

 Par ailleurs, lorsqu’un précipité de Cr de structure cc respecte la relation d’orientation 

Kurdjumov-Sachs (K-S) avec la matrice de Cu, l’angle entre les directions [0-11]Cu et [001]Cr 

dans ce cas vaut 5,25° (Fig. 2) : 
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Figure 2 : Schéma montrant la relation d’orientation K-S entre la matrice de Cu (rond bleu) et 

les précipités de Cr (rond rouge). 

 

Dans cette relation d’orientation, on trouve que : 

 

(111)Cu // (110)Cr 

[-101]Cu // [-111]Cr 

[-1-12]Cu // [-112]Cr 

 

 Il est possible de calculer l’écart à la cohérence (ε) suivant les trois directions dans les 

deux relations d’orientation (N-W et K-S) en utilisant l’équation 1 : 

 

ε = (dCu – dCr) / dCu  (1) 

 

Avec dCu (respectivement dCr) la distance interatomique du Cu (respectivement du Cr) suivant 

une des directions de la relation d’orientation (N-W et / ou K-S). 

 

Les distances réticulaires des plans (111)Cu et (110)Cr sont calculées à partir l’équation 2 : 

 

222
hkl

lkh

a
d

++
=   (2) 
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Tandis que suivant une direction cristallographique, la distance interatomique est calculée en 

utilisant le modèle de sphères dures. Les résultats du calcul des écarts à la cohérence (suivant 

N-W et K-S) sont rapportés dans le tableau 1 : 

 

N-W ε (%) K-S ε (%) 

(111)Cu // (110)Cr 2,3 (111)Cu // (110)Cr 2,3 

[0-11]Cu // [001]Cr 8 [-101]Cu // [-111]Cr 2,2 

[-211]Cu // [-110]Cr - 12,8 [-1-12]Cu // [-112]Cr - 52,7 

 

Tableau 1 : Bilan des écarts à la cohérence entre le Cu (cfc) et le Cr (cc) dans les relations 

d’orientation N-W et K-S. 

 

 Les résultats montrent que suivant la relation d’orientation N-W, il existe une seule 

direction douce (perpendiculaire à la famille des plans (111)Cu). Ceci conduit à une croissance 

anisotrope des précipités de Cr en formant des ellipsoïdes. Tandis que suivant la relation 

d’orientation K-S, il existe deux directions douces (une perpendiculaire à la famille des plans 

(111)Cu et l’autre parallèle à la direction cristallographique [-101]Cu). Ceci conduit à la 

formation des plaquettes et / ou des disques lors de la croissance des précipités.  
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Forme de précipités 

 

 Les analyses en sonde atomique tomographique ont montré que les précipités riches en 

Cr ont des morphologies différentes. Pour cette raison, afin de déterminer leurs formes, nous 

avons calculé les trois rayons r1, r2 et r3 suivant trois directions perpendiculaires de chaque 

précipité (voir Fig. 1)  

 

 

 

Figure 1 : Schéma montrant le principe de détermination de la morphologie des précipités 

riches en Cr. 

 

• Si r1 = r2 = r3, le précipité est considéré comme Sphérique (S) 

• Si r1 = r2 ≠r3, le précipité est considéré comme sous forme d’Ellipsoïde (E)  

• Si r1 ≠ r2 ≠ r3, le précipité est considéré comme sous forme de Plaquette (P) 

 

Remarque : on considère que ri = rj si le rapport ri / rj est inférieur à 1,1. Le choix de la valeur 

1,1 comme critère est totalement arbitraire.  

 

Volume des précipités 

 

 Les analyses en sonde atomique tomographique ont montré que la forme des précipités 

riches en Cr évolue en fonction des traitements thermomécaniques appliqués à l’alliage 

étudié. Pour suivre l’évolution de la taille des précipités, nous avons calculé le volume des 

précipités à partir de l’équation 1 : 

 

Q

VN
V at

P
at

p
×=  (1) 
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Avec P
atN  le nombre d’atomes appartient dans le précipité, Vat le volume atomique des 

éléments (11,6 Å3, pour tous les éléments) et Q le rendement de détection (Q = 0,5). 

 

L’incertitude du volume des précipités est calculée à partir de l’équation 2 : 

 

P
at

P
at

pp
N

N
VV

∆
×=∆   (2) 

 

Avec P
at

P
at NN =∆  

 

Densité de précipités 

 

La densité de précipités des différents états a été calculée à l’aide de l’équation 3 : 

 

t

p
v V

n
N =   (3) 

 

Avec np le nombre de précipités, Vt  le volume total analysé calculé à partir de l’équation 4 : 

 

Q

VN
V atat

t
×

=   (4) 

 

Avec Nat le nombre total des atomes analysés. L’incertitude de mesure de la densité des 

précipités est calculée à l’aide de l’équation 5 : 

 













 ∆
×=∆

p

p
vv n

n
NN   (5) 

Avec pp nn =∆  

 

Remarque : seuls les précipités qui appartiennent intégralement au volume 3D reconstruit 

sont pris en compte dans le calcul de la densité des précipités. Par la suite, la densité des 

précipités est sous-estimée. 
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Fraction volumique de précipités 

 

 Les résultats de la sonde atomique ont montré que pour un état donné, la composition 

en Cr varie beaucoup d’un précipité à l’autre. Par conséquence, le calcul de la fraction 

volumique en utilisant la règle des segments inversés ne peut pas être utilisée. 

La fraction volumique dans un volume reconstruit 3D contient N atomes est calculée en 

utilisant l’équation 6 :  

 

Cr
m

Cr
p

Cr
m0

v
NN

NNX
F

−
−=   (6) 

 

Avec X0 la composition nominale de l’alliage en Cr mesurée avec la sonde atomique 

tomographique (X0 = 0,78 ± 0,09 % at. Cr), Cr
mN le nombre d’atomes de Cr dans la matrice de 

Cu et Cr
pN le nombre total d’atomes de Cr dans les précipités. 

  

L’incertitude de la fraction volumique est calculée à partir de la relation 7 : 
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Abstract  

 

The application of severe plastic deformation on metal alloys usually leads to the 

reduction of the grain size and the formation of a high density of defects (dislocations, 

vacancies, grain boundaries, etc.), pushing systems far from thermodynamic equilibrium. This 

can affect the stability of microstructures and influence the mechanisms of phase 

transformations. The aim of this work is to understand the effect of prior plastic deformation 

on two kinds of phase transformations: precipitation and ordering. For this, two model alloys 

were chosen: CuCr1 and Fe50Pd50 

For the CuCr1, the early stages of the Cr precipitation in Cu were first investigated in the 

undeformed state. Atom Probe Tomography and Transmission Electron Microscopy clearly 

show the coexistence of three kinds of Cr rich precipitates. Both their structure and 

composition were investigated in detail. The precipitation kinetic was modeled on the basis of 

thermodynamic arguments, taking into account the different energy terms, i.e. driving force, 

elastic energy and interfacial energy, which come into competition during the Cr precipitation 

in Cu. The large deformation (by rolling) of the CuCr1 alloy leads to an acceleration of the 

precipitation kinetic due to the heterogeneous nucleation of Cr precipitates on dislocations.  

For the Fe50Pd50 alloy, the effect of plastic deformation by High Pressure Torsion on the 

ordering mechanism was investigated. Transmission Electron Microscopy observations 

showed that the ordering process in the ultrafine grained state is associated with the 

recrystallization. The ordered domains nucleate at grain boundaries and grow at the expense 

of non-recrystallized grains. It should be noted that, a record coercive field was obtained for 

this alloy in the nanostructured state. 

 

Keywords:  - CuCr, FePd 

- Plastic deformation 

- Precipitation 

- Ordering  

- Thermodynamic 

- Atom Probe Tomography 

 

 

 



 

 

Résumé 

 

L’application d’une déformation plastique intense à des alliages métalliques conduit 

généralement à la réduction de la taille de grains, ainsi à la formation d’une très forte densité 

de défauts (dislocations, lacunes, joints de grains,…), poussant le système loin de son 

équilibre thermodynamique. Ceci peut affecter la stabilité des microstructures et influencer les 

mécanismes de transformations de phases. L’objectif de ce travail est de comprendre l’effet 

d’une déformation plastique intense préalable sur deux types de transformations de phases 

diffusives : la précipitation et la mise en ordre. Deux alliages modèles ont été choisis, CuCr1 

et Fe50Pd50. 

L’étude de l’alliage CuCr1 consiste dans un premier temps, à caractériser les premiers stades 

de la précipitation du Cr dans le Cu dans un état initialement non déformé. Les analyses en 

sonde atomique tomographique et les observations en microscopie électronique en 

transmission ont montré clairement la coexistence de trois familles de précipités riches en Cr. 

Les structures et compositions des précipités ont été analysées en détails. La cinétique de 

précipitation a été modélisée sur la base des arguments thermodynamique, prenant en compte 

les différents termes énergétiques (chimique, élastique et interface) qui rentrent en 

compétition lors de la précipitation du Cr dans le Cu. Par ailleurs, la déformation plastique par 

laminage de l’alliage CuCr, conduit à une accélération de la cinétique de précipitation, à cause 

d’une germination hétérogène des précipités riches en Cr sur les lignes de dislocations.  

Pour l’alliage Fe50Pd50, nous avons étudié l’effet d’une déformation plastique par torsion sous 

pression intense sur le mécanisme de mise en ordre. Les observations en microscopie 

électronique en transmission ont montré que le processus de mise en ordre dans un état 

nanostructuré est associé à la recristallisation. Tel que, les domaines ordonnés germent aux 

niveaux des joints de grains et grossissent au détriment de grains non recristallisés. Il est à 

noter qu’un champ coercitif record a été obtenu pour cet alliage dans l’état nanostructuré. 

 

Mots clés :  - CuCr, FePd  

- Déformation plastique 

- Précipitation 

- Mise en ordre 

- Thermodynamique 

- Sonde atomique tomographique 


