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Introduction générale

Il'y a plus de 50 ans, Hall et Petch ont établidiation entre la taille de grains des
meétaux et leur limite élastique macroscopique [blglPet 53]. Plus les grains sont fins, plus
la limite élastique est élevée. De méme, plusiautsurs [Kle 95, Des 04] ont montré que le
champ coercitif de certains alliages intermétabigjgordonnés) est inversement proportionnel
a la taille de grains. Donc la nanostructuratios detaux et / ou des alliages métalliques
semble étre une voie prometteuse pour atteindre plepriétés mécaniques et / ou
magneétiques records. La mise au point des progeelésettant de fabriquer a grande échelle
des pieces massives nanostructurées est un écaglunn Néanmoins, de nombreuses
stratégies ont été mises en place, citons par deebétectrodéposition, la compaction de
poudres issues de broyage mécanique, ou encoréfdanthtion plastique intense (Severe
Plastic Deformation - SPD). Cette derniere approskenble la plus prometteuse, en

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

Bien que la déformation plastique intense des axé¢d / ou des alliages métalliques
permet d'obtenir de tres hautes résistances magasiiql reste que leur ductilité est
généralement médiocre par rapport a leurs homotogoa déformés [Ren 05, Che 07, MA
03, VAL 04]. Ceci est un probleme critique et jusgyrésent, il a fortement limité
l'application des matériaux nanostructurés élabqads la déformation plastique intense
comme matériaux de structure. D’autre part, la méédion plastique intense des alliages
intermétalliques conduit généralement a la destmdtale de I'ordre chimique a grande
distance [Sag 97, Kor 99, Ren 08 et Man 10], ceeqggendre une forte détérioration de leurs

propriétés magnétiques.

Le manque de ductilité des matériaux nanostrustprévient généralement d’'une
absence de source d’écrouissage a cause de l'absknsources de dislocations. Une
nouvelle approche a été proposée afin d’obtenir bom compromis entre résistance
mécanique et bonne ductilité. Elle consiste a riamctsirer le matériau par déformation
plastique intense avant le traitement de précipitgzha 04, Cer 05 et Kim 05]. En effet, de

fins précipités, en épinglant les dislocations, rpmient jouer le réle d’écrouissage et offrir



une potentielle ductilité. C’est intéressant deenajue cette approche peut étre aussi utilisée
dans le cas des alliages intermétalliques, de soieele traitement de mise en ordre a basse
température permet de restaurer l'ordre a grandtardie et offrir de bonnes propriétés
magneétiques. L’application de cette approche ptésguelques complications a cause de la
grande densité de défauts (lacunes, dislocationstéers au cours de la déformation plastique
intense, poussant le systeme loin de son équitibeemodynamique. En effet, Lors des
traitements thermiques nécessaires pour les tnanafmns de phases dans les matériaux
hyper déformés (précipitation, mise en ordre), éatauration, la recristallisation et la
croissance des grains peuvent se produire. Aiasprécipitation hétérogene le long des
dislocations et / ou des joints de grains et I't&edion de la cinétique de précipitation sont
susceptibles de se produire. Dans ce travail, avoss essayé de comprendre l'effet de la
déformation plastique sur les transformations desph diffusives, notamment la précipitation
et la mise en ordre. Pour cela, nous avons cheisi dystemes modeles : CuCr (précipitation)

et FePd (mise en ordre).

Le premier chapitre de ce mémoire est dédié adseptation du contexte scientifique
de notre étude. Nous commencons d’abord par lanidéfi des alliages étudiés (CuCr et
FePd) et la théorie de leurs transformations degshéprécipitation et mise en ordre). Ensuite,
nous allons détailler les transformations de phaseses alliages dans un état non déformé
avant de justifier le choix et de rappeler le ppecde la technique de déformation plastique
adaptée a la problématique de chaque alliage. Poiss exposons le mécanisme de la
nanostructuration des alliages métalliques élabpaéda déformation plastique intense ainsi
gue gquelques exemples de transformations de plirdeises par la déformation plastique
intense. Finalement, on présente un bilan biblioigiue sur les transformations de phases

dans les matériaux déformés dont CuCr et FePd.

Dans le deuxieme chapitre, nous décrivons leerdifites techniques expérimentales
gui nous ont permis de réaliser ce travail. Nousgms une attention particuliere a la sonde

atomique tomographique qui est une technique kdaptée pour I'étude de I'alliage CuCr.

Dans la partie A du chapitre 1ll, nous présentengdiscutons les résultats de la
caractérisation des premiers stades de la préajpitalu Cr dans le Cu dans un état
initialement non déformé. Puis dans la partie B,poésentera l'effet de la déformation,

préalable par laminage, sur la cinétique de priatipn du Cr. Ces résultats sont obtenus



principalement par la sonde atomique tomographigee,microscope électronique a

transmission, ainsi les mesures de dureté et dductinité électrique.

Dans le dernier chapitre, nous étudions le mépaide mise en ordre dans un alliage
FePd nanostructuré par HPT, ces résultats sontnabterincipalement par le MET,

diffraction des rayons X et les mesures magnétigugs/).

Finalement, la conclusion générale dégage les tppartravail effectué et présente

les perspectives gqu'’il a ouvert.
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Chapitre | : Contexte de I'étude

1 Contexte de I'étude

Les métaux sont souvent utilisés sous forme dgdls dont les microstructures finales
sont issues de transformations de phases (prémpitaOrdre/désordre, décomposition
spinodale,...). Elles sont liées & deux parametlegpremier est thermodynamique contrélé
par la minimisation de I'enthalpie libre du systeetdée deuxieme est cinétique contrdlé par la
mobilité atomique. Par ailleurs, Les propriétés amégues ou magnétiques des alliages

métalliques dépendent directement de leurs micrcistres.

L’application d’'une déformation plastique interesseles métaux et / ou a des alliages
métalliques introduit une grande densité de défdatsines, dislocations,...) au sein de leur
microstructure, poussant le systéme loin de soililgguthermodynamique. Le contrdle des
transformations de phases dans les matériaux lif@gfermés est un point critique a cause de
la grande force motrice de recristallisation. Padllews, pour maitriser et optimiser les
propriétés mécaniques et / ou magnétiques desimatdryper déformeés, il est indispensable
de comprendre I'effet de la déformation plastiquelss mécanismes de transformations de
phases. Notamment, comment les microstructuresinateg sont elles transformées ?

Comment les transformations de phases se prod@lestdans les matériaux déformés ?

Le but de ce travail est d’étudier I'effet d’'unéfarmation plastique intense sur les
transformations de phases dans deux systemes rapdaleprésentent deux transformations
de phases différentes : CuCr (précipitation) etdHgRise en ordre).

* Le premier alliage choisi dans cette étude estse loee cuivre (noté dans la suite du
mémoire CuCr). Comme le montre le diagramme deebasire de l'alliage CuCr (Fig. 1.
1), le Cu et le Cr sont deux éléments immisciblbasse température, ce qui donne lieu a une
transformation de phase avec changement de congomesitest la précipitation du Cr (cc)

dans le Cu (cfc).



Chapitre | : Contexte de I'étude
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Figure 1. 1 : a) Diagramme de phase binaire desysiCuCr, b) zoom sur la zone riche en
Cu [Mas 87].

Les alliages de cuivre a durcissement structuraCfCCuCrZr) sont tres utilisés dans
de nombreuses applications lorsqu’'une combinaisatre e propriétés meécaniques et
conductivité électrique ou thermique est rechercRée exemple, ils sont couramment utilisés
pour la fabrication des caténaires [Liu 02], deciébdes pour soudages par points [Bat 01,
Hol 00]. Ainsi, grace a leur excellente résistaada corrosion, ils sont devenus des candidats
potentiels pour les échangeurs thermiques dan®detaur international thermonucléaire
expérimental (ITER) [Edw 07]. L'excellente combisain entre les propriétés mécaniques et
la conductivité électrique et / ou thermique ettiate grace a la faible solubilité du Cr dans
le Cu a des températures inférieures a 500 °C, @memmontre le diagramme de phase
binaire CuCr [Mas 87] (Fig. 1. 1). Cette caractéyiee permet de germer une tres forte
densité de nano-précipités par traitement de ptatign permettant un accroissement de la
limite élastique [Kni 73, Nag 75, Hol 00, lva 02ul02, et Edw 07]. La résistivité électrique
et / ou thermique étant proportionnelle a la cotregion en Cr en solution solide dans la
matrice de Cu, la germination de précipités de @dait a I'appauvrissement de la matrice,

ce qui améliore la conductivité électrique et thigume.

* Le deuxieme systeme choisi dans cette étude estlliage binaire de FePd de
composition équiatomique (Fe50-Pd50 % at.). Comtnaent au systeme CuCr, l'alliage FePd
éguiatomique présente une transformation de miswdre sans changement de composition.

Le diagramme de phase du systéme FePd est donré Big. 1. 2 [Mas 87]. On note la
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présence de deux phases ordonnées dans la zoaenid¢halladium : la phase d-(hotéey,),
dont la composition est proche de Fe50Pd50 et &seh} (notéey,), de composition
moyenne Fe25Pd75. Si on se positionne dans larrég@aomposition proche de Fe50Pd50,

I'alliage possede une transition ordre / désordtewr de la température 620°C [Mag 68, Sch
75].

Weight Percent Palladium

Temperature °C

Fe Atomic Percent Palladium Pd

Figure 1. 2 : Diagramme de phase du systéme biRalPel [Mas 87].

Les alliages intermétalliques ayant une compasimche de I'équiatomique obtenus
par une combinaison de Fe ou de Co et de métaulesn@omme le platine (Pt) ou le
palladium (Pd), présentent une forte anisotropigyméto-cristalline uniaxiale, de bonnes
propriétés meécaniques [Wha 98] et une bonne résista la corrosion [Wel 99]. Ces
caractéristiques sont associées a la formatioa gdse ordonnée de structurg [Bus 98].
Ces alliages sont des candidats potentiels pourapekcations diverses comme : les films
minces (supports d’enregistrement magnétique deéehdensité [Iss 06]) ou des aimants
permanents [Des 04]. Il faut noter que malgré it relativement élevé, ils sont attractifs
aussi pour certaines applications spécifiques, cetes implants médicaux ou bien dans des
conditions extrémes ou une haute résistance macaref| une excellente résistance a la

corrosion sont recherchées.
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2 Theéorie des transformations de phases

Dans ce paragraphe, on s’intéresse a rappelenddsns qui nous permettrons
d’interpréter de maniére qualitative nos résultBien que leur présentation soit simplifiée,
cette approche permettra une compréhension glaleslgohénomeéenes de précipitation et de
mise en ordre. Méme si la précipitation du Cr den£u s’effectue par changement de
composition, alors que la mise en ordre dans digdi FePd est une transformation sans
changement de composition. Ces deux transformasionscontrélées par la germination, la
croissance et la coalescence de la nouvelle pihNmg&s ne nous intéressons donc qu’aux

transformations de phases diffusives.

La mise en solution d'un élément B dans un métalAy jusqu’a une certaine limite
de solubilité (%%") de I'élément allié, conduit & la formation d’uslution solide AB ayant la
méme structure cristallographique du métal pur dalg dérive. Au-dela de la limite de
solubilité, A et B peuvent former un composé intédmire ordonné By qui présente un
structure cristallographique différente de celles adeetaux purs constituant I'alliage. Dans

'approche la plus simple, on considére I'énerdg@dte ¢ [Kit 83] (équation 1. 1) :
1
e=tpp ~5(Ean *egp) (1. 1)

Avecgj I'énergie de liaison des atomes i et j
On peut distinguer trois différents cas :

- Sie > 0, le systéme va tendre de se séparer en daseptriche en A d’'une part, et riche en

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

- Sie = 0, les atomes seront énergétiquement indisclemal 'on aura une solution idéale et

un désordre parfait.

- Si¢ < 0, chaque atome va tendre a s’entourer d’un mmaxi de premiers voisins du type

différent. L'état le plus stable de la combinaistimique sera alors celui de chaque atome B
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aura comme premiers voisins des atomes A et répigroent. L'état est alors parfaitement

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

2.1 La précipitation

2.1.1 Germination

On considere un alliage binaire A-B contenant dhas, A est I'élément majoritaire
(solvant) et B est I'élément dilué (soluté). Sojit & Ns respectivement les nombres d’atomes
de A et de B, tel que N Na + Ng. On définit la concentration atomique en B commi¢ :s
Xo = Ng / N. Supposons que le diagramme de phase deagjallbinaire A-B présente une
lacune de miscibilité, ainsi les atomes de B déhishermiquement dans A. La phase stable
de la matrice est et la nouvelle phase stable a germefdfieg05].

Si on se place dans le cas d'une solution solideaturée (X est supérieure aXqui est la
concentration d'équilibre en B dans la phasea la température T), des germes de
composition % sont susceptibles de se former lors de fluctuatdsomposition. La force
motrice de germination peut étre donc définie conemeariation d’énergie libre entre I'état
solution solide sursaturée et I'état d’équilibresliéequel les phaseset 3 coexistent avec des
fractions volumiques déterminées par la regle dudreAinsi, leurs compositions en élément

B sont les compositions d’équilibre, Xt Xz [Por 81] (Fig. 1. 3).

Energie libre

X, X X,
% at. B

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

miscibilité.
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La formation d'un germe de la phaBeentraine une déformation élastique du réseau
cristallin de la matrice et la création d’'une ifaee. Il faut donc rajouter respectivement une
energie élastiquel@e par unité de volume) et une énergie d’interfageaf unité de surface)
du germe qui tendent a augmenter I'énergie du syst&i on suppose que la forme du germe
est sphérique de rayon r, il est possible d’exprilaevariation d’énergie libre associée a la
formation d’'un germe sphérique en fonction de syom (équation 1. 2):

4
AG(r) = (Ageh +Age|).§nr3 +y41r? (1.2)

La compétition entre le terme volumique négatifeeterme surfacique positif donne
lieu a un maximum. Le rayon pour lequel ce maxinaghatteint est appelé rayon critique de
germination t et correspond & une taille critique en nombre d&® n* (voir Fig. 1. 4).

AG*

r*

a
(Ag, +Ag.) gm’g

Figure 1. 4: Variation dénergie libre associédaaformation d’'un germe sphérique en

fonction de son rayon.
L’expression de r* peut étre définie a partir dagliation 1. 3 :

r*= ~2y

Y, S (1. 3)
Agch + Agelast

10
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Le maximum de la courbe donne la barriere d’éneligie AG* a franchir pour créer un

germe stable (équation 1. 4) :

3
por =10 Y (1. 4)

3 (Agch + Agelast)2

Il faut noter que Zeldovich [Zel 43] a définit umene autour de r* dans laquei\&*
est portée d'un kT. A cause de l'agitation thermsigla barriere de germination peut étre
franchie dans un sens ou l'autre. Cela veut direrggerme de rayon supérieur a r* mais
situé dans la zone de Zeldovich peut se redisso@#réralement, le facteur de Zeldovich
(2) varie entre 1/100 et 1/20, il peut étre calculgartir de I'équation 1. 5 :

vV
z=_" /% (1.5)

Le flux de germination peut étre défini comme lenboe de germes surcritiques par unité de

temps et de volume, il peut étre calculé a paeir@quation 1. 6 [Soi 00] :

_AG*j (1. 6)

Js=ZB*N ex;{

Avec N le nombre de sites de germinatiofi*ele taux d’accrochage d’'un atome de soluté sur

le germe (I'équation 1. 7) :

2

*

B = 41t *“ DXg (1.7)
a4

Avec D le coefficient de diffusion de soluté daasnatrice a une température donnéglax

concentration en sursaturation du soluté et arenpetre de maille de germe.

11
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Le flux Jsest un flux stationnaire qui va mettre un cert@mps a s’établir. Ce temps est

appelé temps d’incubatiaret dépend d& et def* suivant I'équation 1. 8 :

1
B*Z

T=

(1.8)

Finalement, le taux de germination s’écrit commie [§tah 90] :

I* =g exp{—%) (1. 9)

2.1.2 Croissance

La croissance des précipités de la phasst contrélée par la diffusion en volume.
Elle fait intervenir 'échange d’atomes A et B auers l'interfacen / 3 et la diffusion des
solutés dans le volume. Le processus le plus lentr@e la cinétique de croissance. On
suppose qu’a l'interface / 3 on a un équilibre local, ainsi la concentrationsefuté de la
phasef} est égale a la concentration d’équilibrg. Bu coté matrice, la concentration(tX

(équation 1. 10) est égale a la concentrationgéerde I'effet Gibbs-Thomson [Wag 61].

y ond Pt
X (r)=X, exp{ T rj (1. 10)

Ou V; est le volume atomique du précipité, k la constdet&oltzmann.

Lorsque la diffusion a travers linterface du ppi& est plus rapide que le flux de soluté
provenant de la matrice, on peut calculer la véeals croissance a partir de I'équation 1. 11 :

dr _ D X()-X{(")

dt r XB =X;(r) (1.11)

Avec X(t) la concentration de la matrice.

12
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2.1.3 Coalescence

A la fin de la croissance, la force motrice disfbmiliée a la sursaturation de la phase
o devient tres faible et ne peut pas faire croitsepl@cipités par apport de soluté venant de la
matrice. Selon I'équation de Gibbs Thomson (égunatio10), la solubilité étant plus grande
autour des précipités de petite taille, ces desnient avoir tendance a se dissoudre tandis que
les plus grands vont continuer a croitre, entrdirdonc une diminution de I'énergie du
systeme. A une vitesse de croissance nulle, on @yon critique défini en fonction de la
concentration X) de la matrice (I'équation 1. 12) [Wag 61].

2N, 1
X

a

r* *(t) = (1. 12)

En phase de coalescence pure, I'évolution du rayoyen Tt de particules sphériques peut

étre calculée a partir de la relation de LSW [Lif 8Vag 61]:

=3 —3_8DWX Xq
r°-f =— t
9 KT X,-X,

(1. 13)

Lorsque la croissance est contr6lée par la diffugio volume, le rayon des précipités croit

1
ent? et la densité () en t'. Alors, quand la croissance est controlée parrdéestions

1 1
d’interfaces, le rayon croit et? et la sursaturation décroit comnte® [Lif 61, Wag 61 et

Mar73].
2.2 La mise en ordre

La transition ordre / désordre a été mise en é@aelgpar Tamman deés 1919 [Tam 19]
dans les alliages métalliques. Aujourd’hui, ellpaait comme un type de transformation trés
répandu, non seulement dans les alliages métaliquais aussi dans de nombreux oxydes,
carbures, nitrures,... D'une facon tres simplifiéette transition est controlée par la

compétition entre deux tendances opposees : lI'menide en désordre, caractérisée par

13
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I'effet entropique qui devient dominant a haute pénmature. L'autre, de mise en ordre,
caractérisée par un terme enthalpique qui domibhasse température [Kit 83]. L'origine
physique de la tendance de mise en ordre peutétiée : contraintes stériques, couplages
magnétiques (Ferro ou antiferromagnétique), cowplétectrique, couplages chimiques
(démixtion ou mise en ordre). Ce sont ces dermeiisferont I'objet de notre étude sur

I'alliage FePd.

Soit un alliage binaire A-B de composition stcentitrique. L'alliage est dit ordonné
si les atomes A et B forment un arrangement pégigelles uns par rapport aux autres (Fig. 1.

5 (a)). L'alliage est dit désordonné si les atodes B sont disposés au hasard (Fig. 1. 5 (b)).

O—@
) @ O | Y e | | @

O
O
O
O
O
O

O—O—O0——=0 ®—O—O——=O0
e © o O @ e
O—O O—O C o —=0

O
O

D
O
O
C"\

D
o

Figure 1. 5: Schéma montrant : a) un état ordatr® état désordonné d’un alliage binaire
A-B.

Si la température s’éleve, deux atomes A et B peualors échanger leurs positions,
ce qui conduit a une création du désordre et aaugenentation de I'entropie du systeme.
Dans le bilan de I'énergie libre (G = H — TS), éene entropique —TS devient significatif et
la création du désordre tend a diminuer I'enthalipie du systéeme : c’est I'effet entropique.

Finalement, lorsqu’un désordre important a déjaéé&bli, son accroissement devient de plus

en plus facile.

La transition ordre / désordre se produit selamxdaécanismes différents : selon qu'il
s’agit d’'une transition du premier ordre ou du déme ordre. La transition du premier ordre
se fait suivant un processus de germination de ewmuww domaines ordonnés au sein du

matériau désordonné, ensuite croissance et coatEsade ces derniers, c'est le cas du

14
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systeme FePd [Mag 68, Shc 75]. Alors que la tremmsdu second ordre est brusque (similaire
a une décomposition spinodale). Si on définit urapeetre d’ordre qui permet de mesurer le
degré d'ordre, c’'est ce caractére qui permet déniddh température critique (Tc) dite
température de transition ordre / désordre. Lerpati@ d’ordren peut étre exprimé comme
suit [Por 81]:

PP - x
n=-B_"8B (1. 14)
1-Xp

Avec Xg est la concentration de B dans l'alliage A-BPgt la probabilité d’occupation du site

B par un atome B.Pg vaut Xz (respectivement 1) pour un état totalement déswrélo

(respectivement pour un état totalement ordonnéjut O (respectivement 1) pour un état
totalement désordonné (respectivement pour urigiedement ordonné).

Remarque : Dans les alliages intermétalliques ayant une itiansdu premier ordre (cas de
l'alliage FePd), le parametre d’ordre représentirdation volumique de la phase ordonnée.
Le degré d’ordre chimique peut étre étudié expéntalement par la diffraction des rayons X

(voir chapitre 2).

De nombreuses propriétés (mécanigues, magnétigbgsigues...) sont sensibles au
degré d’ordre des alliages concernés. Par exelgoidre a grande distance durcit le matériau
et peut contribuer a I'optimisation de certainegppiétés physiques (conductivités électrique

et thermique) et magnétiques [Bus 98].
3 Transformations de phases dans les systemes CuCrratPd

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

Les alliages de type CuCr ont été étudiés depluis @un siécle avec la premiere
étude microscopique rapportée par Guillet en 19b@i P6]. Les premiéres données sur le
diagramme de phase binaire sont rapportées parrietisden 1908 [Hin 08]. Ainsi, la
cinétigue de précipitation a été étudiée en utitisdes méthodes indirectes, comme la

15
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diffraction des rayons X ou la dilatométrie [Nag, ¥8il 60]. Ces expériences ont souleve
certaines questions fondamentales sur la forme @tlicture cristallographique des précipités
de Cr. A partir des années 70, les précipités natrisues de Cr ont pu étre observés a l'aide
de la microscopie électronique en transmission (MERi 73, Kom 75, Nag 75, Wea 79 et

Rdz 86], en commencant une longue controverseesurstructure 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 &3t cubique centré (cc). Cependant,
aux premiers stades de précipitation du Cr dar@@ulell a été proposé par plusieurs auteurs
gue les précipités riches en Cr pouvaient présemeistructure cristallographique métastable
de type cubique a faces centrées (cfc) [Kni73, &&let Bat 01]. En 1960, Williams [Wil 60]

a étudié l'alliage CuCr aux premiers stades deipitdton avec des méthodes indirectes
(diffraction des rayons X et dilatométrie). Aindia rapporté que les précipités riches en Cr
semblent d’abord germer avec leur structure mdikestahérente (cfc) avec la matrice de Cu.
Ensuite, ils se transforment vers une structurgudldre cc. Ainsi, Knights et Wilkes [Kni
73] ont observé a l'aide du MET conventionnel descipités riches en Cr cohérents avec la
matrice de Cu dans un alliage CuCr vieilli 4 h & 8C. Cependant, Komem et Rezek [Kom
75] ont trouvé dans un état vieilli juste 2 h & 8aQ0des taches de diffraction correspondant a
la structure cc, ils ont suggéré par la suite $&xice de plus de deux relations d’orientation
entre les précipités riches en Cr de structurd & matrice de Cu de structure cfc. Weatherly
et al. [Wea 79] ont étudié l'alliage CuCr aux premistades de précipitation (2 h a 475 °C),
en se basant sur la diffraction électronique, ii$ @onclu que les précipités riches en Cr
avaient une structure cristallographique cubiquentrée et respectent une relation
d’orientation K-S avec la matrice de Cu (cfc). Alayue Hall et al [Tam 85] ont rapporté
I'existence de plusieurs relations d’orientatiorema matrice de Cu (cfc) et les précipités du
Cr (cc) varient de K-S au N-W (voir la définitior @es relations d’orientation en annexe 1)
Une partie de I'énigme a été résolue en 2000 gaérdravaux de Fujii et co-auteurs [Fuj 00].
En effet, les observations en MET conventionnel'aleage Cu-0,2Cr (Wt. %) vieilli 4 h a
500 °C (Fig. 1. 6) ont montré I'existence des castis de grains de café qui pouvaient
correspondre a des précipités riches en Cr detgtaucohérente (cfc) avec la matrice de Cu.

Cependant, la ligne de non contraste du grain fevaaie d’un précipité a l'autre.

16
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Figure 1. 6 : Image en champ clair obtenue suiVaré de zone [211] de I'état vieilli 4 h a
500 °C montrant des contrastes de grains de caféspmndant aux précipités riches en Cr
[Fuj 00].

Il est intéressant de noter que si tous les pitésigont cohérents avec la matrice du
Cu (cfc), un contraste uniforme de grain de cafécades lignes de non contraste paralleles
devrait étre observé dans ces conditions. Il est diifficile de conclure sur la structure ou la
morphologie des précipités riches en Cr, a paetiiadmicroscopie électronique a transmission
conventionnelle. Pour avoir plus dinformations,sdearactérisations en MET a haute
résolution ont été entreprises par Fuijii et coastg¢Fuj 00]. Ainsi, ils ont montré I'existence
de deux types de précipités de Cr.

Type 1: Contraste de moiré avec une périodicité de Are2t quasi-paralléle a la direction
cristallographique [533] (Fig. 1. 7 (a)). Le clictlé nano-diffraction correspondant (Fig. 1. 7
(b)) montre I'existence des taches de diffractiodijuées par des fleches) du Cr de structure
cristallographique cc. Ce diagramme de diffractesh en parfait accord avec celui attendu
pour un précipité de Cr de structure cc ayant efegion d’orientation N-W avec la matrice
de Cu (cfc) (Fig. 1. 7 (c)).

17
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Figure 1. 7 : (a) Image MET a haute résolution’étt vieilli 4 h & 500 °C suivant I'axe de

zone [0-11] montrant un contraste de moirés paeali@ la direction [533] correspondant a un
précipité riche en Cr, la périodicité entre les m®ivaut 0,62 nm, (b) cliché de la nano-
diffraction correspondant au précipité révelé dédnsage du METHR, (c) schéma du cliché

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

» Type 2: Contraste de moiré (périodicité de 1,17 nm)espondant a des précipités du Cr
de structure cristallographique cc (Fig. 1. 8 (&¥.cliché de nano-diffraction correspondant
(Fig. 1. 8 (b)) est en parfait accord avec celteratu pour un précipité de Cr ayant une

relation d'orientation K-S avec la matrice de Cic)¢Fig. 1. 8 (c)).

18
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111/ 011

b) I )

Figure 1. 8 : (a) Image MET a haute résolution’ét vieilli 4 h & 500 °C suivant I'axe de

zone [0-11] montrant un contraste de moirés paeali@ la direction [533] correspondant a un
précipité riche en Cr, la périodicité entre les m®ivaut 1,17 nm, (b) cliché de la nano-
diffraction correspondant au précipité révelé dédnsage du METHR, (c) schéma du cliché

de diffraction indiquant la relation d’orientatismivant K-S. du Cr (cc) avec le Cu (cfc) [Fuj
00].

En conclusion, deux types de précipités riche€rede structure cc ayant une relation
d’orientation suivant N-W et K-S avec la matrice@e (cfc) peuvent coexister. Ainsi, Fujii et
co-auteurs ont montré gqu’'apres des temps de s&alihnent relativement longs (24 h a 500
°C), un seul type de précipités de Cr (cc) ayart nahation d’orientation suivant K-S existe.
Cela montre que ces derniers croissent au détrideigeux ayant une relation d’orientation
suivant N-W. Cependant, il subsiste quelques iotgtions sur les mécanismes de cette
transformation. Il est a noter que Batra et cowastgBat 02] ont étudié I'alliage CuCrZr en
MET conventionnelle. lls ont observé des tacheslitfeaction (indiquées par la fleche sur
l'image de la Fig. 1. 9) situées a mi chemin efdreache centrale et les taches de diffraction
de type {200} correspondant au Cr cc. lls ont dpraposé I'existence d’une phase ordonnée
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chimiquement (métastable, non prévue par le diagrarde phase) dont la composition est
équiatomique (Cu50-Cr50 (% at.)) de structure B2.

Figure 1. 9: Cliché de diffraction obtenu suivdiake de zone [100] de Il'alliage CuCrZr
vieilli 5 h a 480 °C montrant I'existence des texhie surstructure (indiquées par la fleche)

pourraient correspondre a la phase B2 [Bat 02].

La germination des précipités avec une structtstatiographique différente de celle
de la matrice est un probleme fondamental. Desrestgéométriques (en utilisant le concept
de ligne invariante) ont été adoptés avec sucoasemliquer les relations d’orientation entre
les précipités et la matrice [Dah 82]. Cependdngst intéressant de noter que dans les
systemes a base de Cu, plusieurs scénarii tré&seatts peuvent se produire notamment dans
les premiers stades de décomposition. Cela peugued que l'anisotropie de I'énergie
élastique et de I'énergie d'interface pourraieniejoégalement un réle fondamental dans la
cinétique de précipitation. Par exemple, dans t#esye CuBe, une séguence complexe de
phases métastables a été proposée. D’abord, langgion de zones GP ensuite la formation
de la phase stable B2 [Rio 80]. Dans le systemeeCilila été rapporté la germination d’'une
phase métastable de précipités de Fe ayant ureustricfc qui restent stables jusqu'a 50 nm
de taille [Wad 88, Hei 03]. Tandis que dans le &ayst symétrique (FeCu), les auteurs ont
suggéreé la germination des précipités de Cu avecstmicture métastable cubique centrée.
Mais ces derniers commencent a se transformer ggsigement vers la structure stable cfc
lorsque les précipités atteignent quelques naneméte taille [Oth 94]. Pour ce systéme, il

est également intéressant de noter que dans lesgpsestades de précipitation, les précipités
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contiennent une quantité importante de Fe, beauptugélevée 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, heno-précipités riches en Cr
induisent des distorsions de la matrice de Cu.stl @donc difficile de déterminer leur
morphologie a I'aide du MET conventionnel et paiigrement aux premiers stades de
précipitation. Certains auteurs les décrivent condegezones GP (quelques plans atomiques)
[Tan 85], d'autres comme des sphéres [Hol 00].etigsoides [Fuj 00], des plaquettes [Nag
75, Kom 75], des batonnets [Wea 79] ou des dodéeaddho 08]. Sur la Fig. 1. 10. la
projection 2D d'un précipité riche en Cr révele daeme d’ellipsoide. Cependant, a ce jour
aucune information concernant la morphologie 3Dmésipités riches en Cr n’est disponible

pour les premiers stades de décomposition.

Figure 1. 10: Image de MET a haute résolution neolgrcontraste d’'un précipité du Cr sous
forme d’ellipsoide et de structure cc ayant unati@h 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 jgmnstades de précipitation fait
partie des questions non résolues jusqu'a ce jour pe systeme CuCr. Notons que

Hatakeyama et co-auteurs [Hat 08, Hat 09] ont récem utilisé la sonde atomique
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tomographique pour caractériser des précipitésesidn Cr en 3D et pour déterminer leur
composition chimique. Cependant, dans leur étlsl@ei se sont intéressés qu’a des stades de

précipitation tres avances.

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

dans le Cu dans un état initialement non déforrméas un point important dans ce travail.

3.2 Mise en ordre dans l'alliage FePd

3.2.1 Ciristallographie de l'alliage FePd

La phase désordonnég (e l'alliage FePd équiatomique (Fig. 1 .11 a)desstructure
cubique a faces centrées de paramétre de mailld,80=A [Pea 64]. La phasei) ordonnée,
de type L3}, est constituée d'une alternance de plans Fespig purs, le réseau de sites étant
une structure quadratique a faces centrées (Fijl h). Ses paramétres de maille sont a =
3,85 A et ¢ = 3,72 A [Pea 64] avec un rapport deupatres de maille c/a = 0,966, elle est

dérivée de la structure cristallographique cfc.

(

(a)

O

Figure 1. 11: (a) Schéma de la phase cubique &s feentres (notég de l'alliage FePd
(équiatomique), (b) schéma de la quadratique (bbtéey;), 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 phasg L1

La mise en ordre de l'alliage FePd se traduitljagparition des pics de surstructure
relatifs a la phase L1(i.e. (100) et (110)) (Fig. 1. 12), mais il y asauun dédoublement des

pics ({200) et (002)) car les axes a et ¢ ne sastgguivalents pour la phase ordonnée.
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Figure 1. 12 : Diffractogrammes X de l'alliagesfedso (% at.) : a) de la phase désordonnée
(cfc) et b) de la phase ordonnée {)Llss 06].

Lors d’'une cinétique de mise en ordre, la positi@s pics se décale jusqu’a une position
d’équilibre lorsque la mise en ordre est termigasi, en utilisant la technique de diffraction
des rayons X, il est donc possible de suivre latajne de mise en ordre de I'alliage FePd en

calculant le rapport c / a en fonction du temps.

3.2.3 Caractéristiques de la phased 1

3.2.3.1 Variants

La transformation de la structure cfc vers ladtite LY passe par le rétrécissement
de l'axe c de la structure cfc [Lau 05]. Ainsi, gl y a trois axes équivalents dans la
structure cfc, la transformation peut s’effectugivant les trois axes, ce qui donne lieu a trois

orientations différentes ou « variants » de lacstme LY (Fig. 1. 13).
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Figure 1. 13 : Schéma montrant les trois variaatldtructure Ldrésultantes de la transition

a partir de la structure cfc [Lau 05].
3.2.3.2 Parois d’antiphase

Les parois d’'antiphase sont des caractéristigaggplieres des alliages ordonnés qui
ne sont pas présentes dans les alliages désorddsmegparoi d’antiphase est une interface
qui sépare deux régions d'un cristal, ou domaidesméme orientation cristallographique
mais déplacées d’'un vecteRr L'alliage Fe50-Pd50 ordonné présente un seul tg@aroi
d’antiphase (Fig. 1. 14) caractérisé par un vecteudéplacemerR = a / 2 <110>, ou a

représente le parametre de maille.

Paroi d’antiphase

4

C

Figure 1. 14: Schéma d’une paroi d'antiphase ghése L3[Lau 05].
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3.2.3.3 Propriétés magnétiques

La phase cfc de I'alliage Fe50-Pd50 (% at.) esbfeagnétique avec une température
de Curie est voisine de 430 °C [Geh 97] (la phagsolonnée est métastable a cette
température). La direction de facile aimantatianaslirection cristallographique [111] 1k
- 10° J / cnf. La phase Ldest aussi ferromagnétique avec une températuraude @isine
de 470 °C. Cette phase posséde une anisotropie éiggg uniaxiale : I'axe de facile
aimantation est I'axe c. Les données de la littdeatoncernant la constante d’anisotropie
uniaxiale Ku varient entre 1,7 et 3 J /%tha dispersion de ces valeurs résulte probablement

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

3.3 Meécanisme de mise en ordre

La mise en ordre de lalliage &Bdy a été largement étudiée par différentes
techniques [Yan 00, Kle 94]. La diffraction des ony X et la diffraction électronique
montrent que lors d’'un traitement isotherme de reis®rdre, le rapport ¢ / a évolue avec le
temps de vieillissement jusqu'a une valeur d’éqQudli correspondant a la phaseoll
L’évolution du rapport ¢ / a est associée au pcede mise en ordre contrélé par le
mécanisme de germination-croissance-coalescencgodesines ordonnés [Mag 68, Shc 75].
A la composition équiatomique, la transition orfEsordre de I'alliage FePd a lieu vers 620
°C. La Fig. 1 .15 représente le diagramme TTT diidge FePd massif donnant la fraction
volumique de la phase ordonnée dans un échantillbalement désordonné, en fonction de
la température et de la durée de recuit [Gus 8&]di@gramme montre que la mise en ordre
est plus rapide pour une température voisine de°85@ans ces conditions 90 % en volume

de I'échantillon est ordonné apres une heure.
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Figure 1. 15: Diagramme Temps-Transformation-Tawipée (TTT) de l'alliage FePd
massif donnant la fraction volumique de la phasmonée dans I'échantillon, en fonction de

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

La formation de la phase ordonnée conduit a degaintes élastiques(=¢, > 0 et
g3 < 0) dues aux difféerences de parametre de mailigant les principaux axes du cube de la
phase désordonnée. Ces contraintes élastiquesteensune barriere de germination de la
phase ordonnée [Zha 91]. Durant I'étape de crotssales interactions élastiques entre les
deux phases se relaxent par la formation de matlesrapport ¢ / a évolue vers sa valeur
d’équilibre [Zha 91, Kle 95 et Che 92]. Cela dotiee a une structure maclée « polytwinned

structure » (voir Fig. 1. 16).

Figure 1. 16 : Image du champ sombre de I'alliagéd-ordonné montrant une microstructure

maclée caractéristique de ce type d’alliage [Klk 95
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Il est intéressant de noter que durant la miserdre de l'alliage FePd, linterface
entre la phase ordonnée et la phase désordonnéaobgrente. Ainsi, les trois variants de la
phase L} peuvent étre facilement distingués [Kle 95].

Le plan d’habitat des domaines ordonnés aux premsiades de mise en ordre est un
point controversé dans la littérature [Tya 64, Bi]. Certains auteurs ont suggéré que la
phase ordonnée germait sous forme de plaquettasielglan d’habitat est la famille des
plans {100} de la phase désordonnée [Tya 64]. zarrehe, Hirabayashi et Weissmann [Hir
62] ont supposé que la phase gérmait sous forme de plaquettes dont le planbitaigest la
famille des plans {110}. Cette proposition est leasar I'étalement des taches de diffractions
correspondantes aux plans {110}. De plus, Lelovi@l[90] a conclu en utilisant le
microscope ionique que le plan d’habitat de la pHak est la famille des plans {110}, ce
qui est en accord avec la théorie de contrainteigues [Mut 90].

Les structures des bandes maclées montrent soumerforte densité de parois d’antiphase
car elle est dérivée de I'empiétement des domaimsinés (Ld) sous l'influence de I'énergie
elastique qui résulte de I'émergence de la phadennée au sein de la phase désordonnée
durant la transition ordre / désordre. En conclusia mise en ordre de I'alliage FePd semble

donc contrdlée par la minimisation des contraigtastiques.

Par ailleurs, lorsque la taille des grains estésepre a 20 um, lorigine de
'augmentation du champ coercitif de I'alliage Fedad due a la formation d’une forte densité
de macles et de parois d’antiphases, alors queotdriloution des joints de grains est
négligeable [Kle 95]. En revanche, lorsque la ¢aille grains est de I'ordre de quelques
centaines de nanometres, les joints de grains jaurerdle principal dans le blocage de parois
des domaines magnétiques [Zha 92]. Ainsi, autnedest [Kle 95, Des 04] ont montré que le
champ coercitif est inversement proportionnel &alke de grains de la phaseFePd (L3)
selon I'équation empirique 1. 15 :

Hc = B(yMs) x% (1. 15)

Ou B est un facteur dépendant de la géométrie du g@wne le domaine d’aimantation
inversée (varie entre 1 et §)est I'énergie de la paroi du domaine magnétique {7 10’
Jlcnt [Zha 91]), Ms est 'aimantation & saturation (M4%£00 emu/crh[Kle 95]) et D est le
diametre des grains.
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En utilisant I'équation 1. 15, Deshpande et ceeard [Des 04] ont calculé I'évolution
du champ coercitif en fonction de la taille de grpourp = 3,5. Si on parvient a obtenir un
alliage FePd ordonné dont la taille de grains mogesest inférieure a 200 nm, des champs
coercitifs supérieurs a 2,7 KOe peuvent étre atteiMais c’est intéressant de noter qu’une
limite d’application de I'équation 1. 15 peut eristnotamment lorsque la taille de grains
devient plus petite que celle des domaines magrediqui sont généralement de I'ordre de
240 a 330 nm [Wha 98, Shc 75].

4 Deéformation plastique pour les systemes CuCr et FeP

Le choix de la technique de déformation plastigaas chaque systeme (CuCr et
FePd) dépend fortement de I'objectif de I'étuden®#e cas du systéeme CuCr, nous nous
intéressons a étudier 'effet de la déformatiorstidmie sur le mécanisme de la précipitation
du Cr dans le Cu. Une étude préliminaire [Jes OGjamtré qu’une déformation plastique
intense préalable par torsion sous pression int@#B& : High Pressure Torsion) de I'alliage
CuCr conduit a une grande force motrice de redlisgdion. Par conséquent, lors d’un
traitement de précipitation, on enregistre unetajoé trop rapide de recristallisation et de
précipitation. Ce qui rend par la suite, tres dilé de suivre la cinétique de précipitation dans
un état hyper déformé notamment aux premiers stég@ermination. Pour cette raison, nous

avons choisi le laminage afin d’appliquer des tdenxdéformation modérés € 100 %).

Dans le cas de lalliage FePd, notre but est dinbt des tailles de grains
nanomeétriques afin doptimiser le champ coercité det alliage. Les techniques de
déformation plastique intense capables d'atteirwdteobjectif sur lesquelles le plus grand
nombre d’études existe sont I'extrusion coudéeaa égale (ECAP : Equal Channel Angular
Pressing) et le HPT. Les expériences menées endtiRi ECAP sur les mémes types de
matériaux ont montré que le HPT présente de nomlaeantages par rapport a 'ECAP [Val
96, Hor 96, Iwa 98 et Sto 02], notamment des taugé&formation bien plus importants et une
capacité supérieure pour atteindre de tres faitaldies 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 dféauée par laminage a température

ambiante. La déformation est obtenue par écoulernentinu du matériau entre deux

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

Direction du

] fee — laminage

/

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

d’épaisseur par écrasement entre les deux cylindres

Le taux de déformation en laminage est calculérér pie la relation (1. 16) :
e
gy = |n(—0j (1. 16)

Avec gl'épaisseur initiale de I'échantillon etl&paisseur finale.

La déformation par laminage des métaux et / ou alksges métalliques conduit
généralement a la formation de cellules de dislocatallongées perpendiculairement a la
direction normal (ND) du laminage (Fig. 1. 18), parle aussi d'une structure de type

« pancake structure ».
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TND
TD\ —
RD

Figure 1. 18 : Schéma montrant une microstructerégyde « pancake structure » en 3D. ND,
RD et TD désignent respectivement la direction raemlongitudinale et transversale par

rapport a la direction du laminage [Hei 99].

La Fig. 1. 19 montre une microstructure de typearcpke structure » obtenue apres une

déformation plastique par laminage (30 %) d’'ureghi d’aluminium.

Figure 1. 19 : Image du MET en champ clair d’Al pléformé a température ambiante par

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

4.2 Torsion sous pression intense (HPT : High PressurBorsion)

La torsion sous pression intense (HPT) consigiaéer un échantillon en forme de

disque entre deux enclumes, l'une est fixe pendprd l'autre tourne sur elle méme
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(Fig.1.20). L'application d'une forte pression (tmees GPa) permet la déformation de

I’échantillon par cisaillement grace aux forcedmétement entre ce dernier et les enclumes.

X
T

<« échantillon

et
R
( ~——

Figure 1. 20: Schéma montrant le principe du HPE&chantillon est placé entre deux

enclumes, I'une fixe et I'autre mobile qui créddeasion [Val 00].

La déformation appliquée a I'échantillon est sodvexprimée en nombre de tours,
mais il y'a une relation qui relie ce nombre dersoaéi un taux en cisaillement (équation 1. 17)
[Val 00] :

(1. 17)

Avec r le rayon de I'échantillon, N le nombre deur® de torsion et e I'épaisseur de

I’échantillon.

A partir de I'équation 1. 17, il est évident quetdex de déformation en HPT dépend
du rayon de I'échantillon. En principe, il est mul centre et maximum au bord. Par ailleurs, le
nombre de tours n’étant pas limité, donc il estsfjle d’atteindre des taux de déformation de

plusieurs centaines au bord de I'échantillon.

La déformation plastique intense des métaux pexenfple : Cu et Ni [Val 00, Zhi
03]) et des alliages métalliques (exemple : Al-3Vi$ [Hor 96]) conduit généralement a la
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formation d’'une microstructure a grains équiaxescawne faible dispersion de taille et dont la

taille moyenne peut étre inférieure a 100 nm (Ei1).

Grain number, %
2 o
o o B

o

200 nm

90 180 70
it 0 2 360
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Figure 1. 21 : a) Image MET en champ clair de Clordéé par HPTd, = 7, P = 7 GPa), b)
image en champ sombre correspondant et c) histogeade la distribution de tailles de

grains [Val 00].

La Fig. 1. 22 permet d’observer I'évolution de racrostructure par microscopie
électronique du Fe-Armco déformé par HPT (P = 7 ,G&apérature ambiante) [Isl 97, Ger
94] pour différents stades de déformation. Aux peemstades de déformation (nombre de
tours entre 0,25 et 1), la microstructure (Fig.22. (a)) est constituée principalement de
cellules de dislocations faiblement désorientéesrde? et 3°), de taille moyenne d’environ
400 nm. Pour des taux de déformation intermédifémrgre 1 et 3 tours), on observe
I'existence a la fois des cellules de dislocatiehdes nano grains (Fig. 1. 22 (b)). De plus, la
taille des cellules diminue tandis que I'angle dsatientation augmente. Au dernier stade de
déformation (5 tours, Fig. 1. 22 (c)), une microsture homogéne de nano grains de taille
moyenne 100 nm est clairement visible. En se basantes observations, les auteurs ont
proposé un modele qui explique I'évolution de lecnostructure du systeme au cours du
processus de déformation (Fig. 1. 23). Lors d’'uéfmmnation plastique intense, une grande
densité de dislocations est produite'{0L0'" m?), le systéme minimise donc son énergie en
formant des cellules de dislocations au sein dasginitiaux [Mis 96] (Fig. 1. 23 (4)). La
formation de ces dernieres entraine la fragmematides grains en domaines
cristallographiques plus petits. Lorsque le tauxiéirmation augmente, la taille des cellules
de dislocations continue a diminuer alors que Bodéntation va augmenter (Fig. 1. 23 (b)).
Aux derniers stades de déformation, 'augmentatieria désorientation entre les cellules de

dislocations entraine la formation de nouveauxtgode grains (Fig. 1. 23 (c)).
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b)

Figure 1. 22 : Images du MET (champ clair, champls@ et cliché de diffraction) montrant
I'évolution de la microstructure du Fe ARMCO déf@rmar HPT (P = 7 GPa, température
ambiante) aux différents stades de déformatior\ @)0,25, b) N =1 et c) N =5 [Isl 97].
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En conclusion, la nanostructuration des grainsigpaéformation plastique intense se
fait par transformation des cellules de dislocati@m une structure de grains équiaxes (de
taille nanométrique) dans laquelle la plus grandeig de dislocations est stockée aux

interfaces [Val 00].
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Figure 1. 23 : Schéma du modele de I'évolution cihiles de dislocations aux différentes

étapes de la déformation plastique intense [Mis 96]

Les arrangements de dislocations aux interfacesiapht de fortes distorsions
élastiques a l'intérieur des nano grains, ce quit @ére mis en évidence par microscopie
électronique en transmission [Val 00]. Il ne s’ag@inc pas de joints de grains classiques,
c’est pour cette raison que le terme « joints @éngrhors équilibre » est frequemment utilisé
[Naz 93].

5 Transformations de phases induites par déformatiomplastique

Au cours de la déformation plastique, une fortesité de dislocations, de lacunes, de
joints de grains, etc... sont créés poussant le mgstein de son équilibre thermodynamique
[Poc 95]. Ces défauts peuvent affecter la stabitigs systéemes déformés et ses

transformations de phases.

5.1 Dissolution de particules de seconde phase

L’'un des exemples précurseur dans ce domaine esistabilisation de carbures dans
les aciers tréfilés. En effet, lors du tréfilages daciers perlitiques, la forte contrainte
engendrée par le passage du matériau dans |& fdi@raine une déstabilisation des lamelles
de cémentite et leur décomposition progressivea @adté mis en évidence par spectroscopie
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Mossbauer [Gri 82, Ara 93] et confirmé par la sutar microscopie €lectronique en
transmission [Hon 99, Lan 95] et en sonde atomiqomegraphique (Fig. 1. 24) [Dan 98, Hon
01 et Sau 06]. Les mécanismes exacts de cetteudiesone sont pas encore bien compris.
Certains auteurs suggerent que la dissolution deuta conduit a I'obtention d’'une solution
solide sursaturée dans la ferrite avec une strcttstallographique similaire a celle de la
martensite trempé [Hon 01, Tan 04]. D'autres supmtogiue les atomes de carbone sont
répartis probablement autour des dislocations [Raav 03 et Sau 09].

Figure 1. 24: Acier perlitique tréfilé (Fe-3,6at.9%0@ux de déformation 3,5), a) volume de
sonde atomique reconstruit en 3D dans lequel $esiBtomes de carbone ont été représentés,
montrant une lamelle riches en carbone. b) preficdncentration tracé a travers de la lamelle

montrant la décomposition deJee[Sau 09].

La force motrice et la cinétique de décompositi@s darbures sont toujours une
controverse. Certains auteurs suggerent que celagitoétre di au cisaillement des lamelles
de cémentite par les dislocations. Celles-ci potup@&uyger les atomes de carbone des lamelles,
puis les redistribuer a l'intérieur de la ferri@ri[ 82, Sau 06]. D’autres chercheurs [Lan 97,
Sau 00] pensent que la force motrice de la décoitpospourrait étre l'augmentation
spectaculaire de l'aire interfaciale;E&i-Fe résultant de I'amincissement des lamelles.uCe q
peut conduire a une forte augmentation de la dititilniu carbone dans la ferrite par l'effet
Gibbs-Thomson. C’est intéressant de noter quesksotlition des particules de seconde phase
a eté egalement rapportée dans les alliages Fdblinue par HPT [Sag 88, Sag 97] et dans
I'alliage AICu procédé par ECAP [Mur 99]. Dans dsix cas, les dislocations jouent un réle

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

L’alliage binaire CuFe est un systeme immiscibterapérature ambiante. Cependant,
Quelennec [Que 10] a montré qu’apres 25 tours dE stRis une pression de 6 GPa, il était
possible d’obtenir une solution solide sursatur@€dFe contenant 12 % at. Fe a température
ambiante (Fig. 1. 25).

Figure 1. 25 : Volume 3D analysé en sonde atomigm®graphique aprées 25 tours par HPT
du nano composite CuFe (P=6 GPa, T=293 K, v=0'% seuls les atomes de Fe sont

représentés [Que 10].

Les données recueillies en MET et en sonde atamigoographique permettent de
conclure que la force motrice de la formation de skalution solide CuFe est une

déstabilisation de la ferrite par une augmentatietiénergie d’interface Cu-cfc / Fee-
5.3 Destruction de I'ordre a grande distance

La déformation plastique intense de certains systemtermétalliques ordonnés
comme TiAl [Kor 99], N3Al [Sag 97], CyAu [Ren 08] et FeAl [Man 10] conduit (en plus de
la nanostructuration) a la destruction progressleel’'ordre a grande distance. Plusieurs
mécanismes ont été proposés afin d’expliquer larutd®on de I'ordre a grande distance au
cours de la déformation plastique intense a basspédrature. Certains auteurs supposent que
cela est di a la formation d'une trés forte dende#élacunes au cours de la déformation
plastique intense. Par la suite, le matériau défooruontient autant de lacunes que son
homologue non déformé a haute température. Puishiai#ie température, la structure
désordonnée est la plus stable thermodynamiquerdent; la microstructure du matériau

déformé évolue vers cette configuration afin deimiser I'énergie interne du systéme, c’est
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le mécanisme dit de la « température effectivear [@, Sch 05]. Cependant, ce mécanisme
n'explique pas l'origine de la force motrice deteetransformation. Rentenberger et co-
auteurs [Ren 08] ont proposé différents mécanisaftesnatifs qui peuvent expliquer cette
destruction de l'ordre. Le premier mécanisme prépagopose que la destruction de l'ordre
chimique est causée par la formation de rubans ateig d’antiphase résultant de la
dissolution de dislocations. Par ailleurs, la mstrnacture de l'alliage Gé&u déformé (Fig. 1.
26) n’est pas compatible avec celle attendue pouelyrocessus. C’est pour cette raison que
ces mémes auteurs suggerent que la destructidardeelrésulte de la formation d’'une forte
densité de tubes de parois d’antiphases. En &febservations en MET ont montré que la
destruction de l'ordre a grande distance de I'g#i€ yAu commence localement le long des
plans de glissement a cause de la production desispd’antiphases induite par la
déformation pastique intense. Ainsi, il a été congue le désordre complet est causé
principalement par le stockage de parois d’antiphetsaussi par la formation de tubes de

parois d’antiphases.

Figure 1. 26 : Images du MET en champ sombre gdvdse ordonné L1de l'alliage CyAu
déformé par HPT (contrainte de cisaillement ~ 2A) wilisant la tache de diffraction
correspondant aux familles des plans [-101]. Lésda lignes de contrastes alignés le long de
deux directions différentes <110> (indiquées pas lignes en pointillés) sont interprétées
comme des tubes de parois d’antiphases. Les varsatie 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’antiphpsesent étre stockés a une densité
trés élevée sans provoquer de contrainte élastigande distance. Ce mécanisme a aussi été
proposé pour expliquer la destruction de l'ordrgrande distance de I'alliage 4l sous

I'effet de la déformation plastique intense [Relh 05
6 Transformations de phases dans les alliages métallies déformés
6.1 Séparation de phase
Cheng et co-auteurs [Che 07] ont recemment démdRrig. 1. 27) que 'obtention
d’'une microstructure qui contient a la fois descppi#és nanomeétriques avec des grains

nanométriques est une voie prometteuse pour atéeinde meilleure combinaison entre
résistance mécanique et ductilité.
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Figure 1. 27 : Courbes de traction de l'alliage Il2A24 dans des conditions de traitements
différentes : i) état homogénéisé (H), ii) H + 1liei0 h & 493 °C; iii) H + déformé (laminage
a froid), iv) H + déformé + vieilli 13 h a 160 °G @ H + déformé + vieilli 100 h a 100 °C
[Che 07].

Les raisons physiques de cette amélioration deuldilide peuvent étre résumées
comme suit : dans un nano grain monophase, lescdisbns sont épinglées par les joints de
grains. Dongc, il n'y a pas d'écrouissage en ragmiiabsence de sources de dislocations. Par

ailleurs, la présence de précipités nanométriqees lploquer le glissement de dislocations et
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contribue a la formation de sources de dislocatioegjui donne lieu a un fort écrouissage et
une bonne ductilité. Plusieurs auteurs ont tendpliquer cette approche pour certains
alliages d'aluminium [Zha 04, Cer 05, Kim 05 et 884 mais le contrdle de la cinétique de
précipitation dans les matériaux hyper déformésiegirobleme crucial. En effet, Cerri et co-
auteurs [Cer 05] ont montré en utilisant des temims de caractérisation indirecte (micro
dureté et conductivité électrique), que la restdamala recristallisation et la croissance des
grains peuvent se produire lors du traitement d#élissement nécessaire pour la germination
des précipités. Tandis que la précipitation hét&nede long des dislocations et / ou des joints
de grains est trés susceptible de se produire.

La séquence de précipitation semble aussi étretééfepar la déformation plastique intense.
En effet, toutes les phases métastables classidpsesvées dans les alliages d'aluminium non
déformés ne se produisent pas dans les états d&fg8tr 0O4Hor 05 et Ciz 06]. Par ailleurs,
dans d’autres alliages, le mécanisme de précipitaéemble étre complétement modifié pour
I'état hyper déformé de I'alliage modéle FeAuPd\&aye et co-auteurs [Sau 08] ont montré
gue le processus de décomposition est fortemesttéfpar la nanostructuration résultant de
la déformation plastique intense.

Figure 1. 28 : Images du MET en champ clair etdealichés de diffraction correspondant de
l'alliage Fe50Au25Pd25 vieilli a 450 °C. a) micnastture lamellaire typique de I'état non
déformé, b) structure de grains équiaxes donilla tleanométrique de I'état déformé par HPT
et vieilli a 450°C [Sau 08].
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Dans I'état non déformé, la décomposition de lautsmh solide FeAuPd (cfc) a 450 °C

s'effectue suivant un processus de précipitatioscatitinue donnant lieu une structure
lamellaire (Fig. 1. 28 (a)). Tandis que, dansifigk déformé par HPT (taille de grains
d’environ 100 nm), la décomposition de la solutsmiide a 450 °C conduit a une structure
toujours nanomeétrique mais équiaxe et non plus llairee (Fig. 1. 28 (b)). Dans I'état nano

structuré (Fig. 29 (b)), le processus de décomiposigst tres difféerent, car il existe une
grande densité de joints de grains offrant de nembrsites de germination. Cette

microstructure résulte également de la grande m@litomique des solutés le long des joints
de grains : une fois un germe formé sur un joingdens, il est alimenté par les atomes qui
migrent le long des joints de grains (Fig. 1. 20.(€e scénario est totalement différent du
processus de décomposition qui se produit daret Fétn déformé (Fig. 1. 29 (a)).

EO b) F |
AuPd (fcc) fcc supersaturated solid Auﬁd (fee) E
solution 4 ki - ¥
a-Fe (Bpeyts
AuPd (fcc) \ ‘ Growth direction f-‘:' tﬂ-.xd (fcc) ! Giiaiia 9
Fe "\) Au, Pd /
/ a-Fe (Bp)nbns
\:.;/]) Au, Pd Aq-‘P d (fcc)
AuPd (fcc) 100 nm
100 NM e
C) Au, Pd
Growth direction

AuPd (fcc)

50 nm

Figure 1. 29 : a) Représentation schématique doepsus de décomposition résultant d’'une

structure lamellaire de I'état non déformé, b) camson de la taille des grains apres HPT

avec la longueur caractéristique des lamelles etprsentation schématique du processus de
décomposition dans l'alliage nanostructuré résulae structure des grains équiaxes [Sau

08].

Dans l'alliage CuCrZr, l'application d’'une défortitm plastique préalable a un

traitement de vieillissement permet d’obtenir désistances mécaniques supérieures a leurs
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homologues non déformés [Qia 06] (Fig. 1. 30). Haselles diminuent avec le temps de
vieillissement. Ainsi, les états initialement déf@s atteints plus rapidement leur maximum
de la résistance mécanique. Par ailleurs, I'eféetaddéformation plastique sur le mécanisme
de précipitation du Cr dans le Cu n’a pas été étpdr ces auteurs. Notamment, I'interaction
entre la précipitation du Cr et la recristallisatet / ou la restauration qui sont susceptibles de
se produire. Ceci justifie notre étude de I'effetld déformation plastique sur la précipitation

du Cr dans le Cu particulierement aux premiersestae la précipitation.
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Figure 1. 30 : Evolution de la résistance a lativacde trois alliages CuCrZr (1 : Cu-0,26Cr-
0,15Zr, 2: Cu-0,13Cr-0,41Zr et 3: Cu-0,34Cr-0,4XAd %)) en fonction du temps de
vieillissement a 480 °C : a) état non déformé dtdf)ié (86 %) [Qia 06].

6.2 Mise en ordre

Buckley [Buc 75] a montré que la mise en ordresdam alliage initialement déformé
de FeCo est un processus complexe, tel que plasseanarii peuvent se produire en fonction
de la température de mise en ordre choisie. Lor¢guempérature de mise en ordre est
comprise entre 250 °C et 475 °C, une transformatiombinée de mise en ordre et de
recristallisation est observée. Ainsi, on signate faible croissance de la taille des grains
apres la transformation combinée a cause de l#efaibbilité des joints de grains dans ce
domaine de température. Cependant, lorsque la tatope est supérieure a 600 °C, on
remarque une cinétique trés rapide de mise en osdigie par une cinétique de
recristallisation relativement faible. En revanclmesque la température de mise en ordre est
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comprise entre 475 et 600 °C, on enregistre d’almwre mise en ordre du systeme suivie
d’'une restauration. Plusieurs études ont montré lgueinétique de la recristallisation est
considérablement retardée dans les matériaux oédprindes températures inférieures a la
température critique de mise en ordre. Cet effetdésa la réduction de la mobilité des
interfaces entre les grains recristallisés et l&rineadéformée lorsque les deux phases sont
ordonnées.

Récemment, Mangler et co-auteurs [Man 10] ont néogtre la mise en ordre de l'alliage
FeAl hyperdéformé se traduit par la croissancende® domaines ordonnés de structure B2
(inférieur & 5 nm) qui sont distribués d’'une mamiBomogene a l'intérieur des nano grains
(quelgues dizaines de nanomeétres). lls supposessi gue les nano domaines ordonnés
présents dans I'état déformé sont des sites deimgion hétérogéne a partir desquelles la

croissance des domaines ordonnés commence audtptrestement de mise en ordre.

Dans le cas de l'alliage FePd, le mécanisme de amisordre dans un état initialement
déformé apparait tres différent de celui obserwgsdn état initialement non déformé. Une
morphologie de grains équiaxes apparait au liemalmicrostructure maclée « polytwinned
structure ». Le mécanisme de mise en ordre dar&airinitialement déformé est associé a
une réaction combinée (coopérative) a la fois deeren ordre et de recristallisation [Kle 95,
Kul 05 et Des 04] (Fig. 1. 31). Klemmer et co-ause(Kle 95] ont montré que la
recristallisation se produit par la germinationlaetcroissance de nouveaux grains ordonnés
dans la matrice déformée (désordonnée). La craissates grains recristallisés est
généralement monolithique, telle qu’un seul varidgatia phase Lglexiste [Kle 95, Kul 05].

Cependant, ces grains contiennent souvent plusieigres macles.
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Figure 1. 31: a) Image de MET en champ clair neoime microstructure résultante d’'une
réaction combinée de mise en ordre et de reciggatin. En haut de I'image on voit un grain
recristallisé contenant des défauts (parois d’aasp et micro macles). En bas de I'image,
une région non recristallisé contient une fortesiténde dislocations. b) cliché de diffraction
suivant I'axe de zone [001] correspondant a la zwrerecristallisée montrant I'existence de

taches de surstructure associée a la phase ord[wes64].

Par ailleurs, Tanaka et co-auteurs [Tan 01] onntndoque l'application d'une
contrainte mécanique ou magnétique sur un monatrg FePd désordonné conduit a la
formation d’'un domaine ordonné monovariant lorslalenise en ordre. Ceci a une grande
importance a I'égard de I'application de ce maiéciamme support de stockage de données
magnétiques. Le mécanisme associé a la formationedstructure monovariante sous
l'influence d’'un champ de contrainte externe pem¢ @xpliqué comme suit : aux premiers
stades de mise en ordre, le champ de contrainegnexfavorise la germination d'un seul
variant. La population de ce dernier domine deesgu'un champ de contrainte interne
globale est développé et favorise par la suitéodaation du variant favorisé par le champ
externe. Les contraintes internes développées mmigrs stades de mise en ordre persistent
dans les stades avanceés, en jouant un rOle essdatis la formation de la structure

monovariante.

Kulovits et co-auteurs [Kul 05] ont montré a l'aidles mesures de conductivité
électrigue que la déformation plastique conduiha accélération de la cinétique de mise en
ordre de l'alliage FePd. Ceci pourrait étre asséda germination hétérogene de la phase

L1, sur les joins de grains [Kle 95, Des 04]. Parails, ces auteurs ont montré que plus la
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température de mise en ordre est basse, plus tepcbaercitif maximal atteint est grand [Kle
95, Des 04a] (Fig. 1. 32).

Coercivity vs Annealing time ( 97% Cold deformed samples)
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Figure 1. 32: Evolution du champ coercitif de ll@je FePd déformé par laminage en
fonction du temps de vieillissement a 400, 50006t €C [Des 04a].

L’application d’'une déformation plastique interns@ HPT conduit a I'obtention des
grains nanométriques. Donc les questions qui senp@®nt : quel est le mécanisme de mise
en ordre dans un alliage FePd nanostructuré ? €aral I'effet de la nanostructuration de

l'alliage FePd sur le champ coercitif ? Le but de tcavail est donc de répondre a ces
guestions.
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1 Introduction

Dans ce chapitre, nous commencons par une desorges alliages étudiés et de leurs
traitements thermomécaniques. Ensuite, nous déwiles techniques de caractérisation de
leurs propriétés physiques (microdureté, conduétiglectrique et VSM). Finalement, nous
allons décrire les techniques de caractérisationrasiructurale (DRX, MET et sonde
atomique tomographique), sans oublier les méthodepréparation des échantillons et les

traitements de données (sonde atomique tomographiqu

2 Alliages étudiés

2.1 Alliage CuCr

2.1.1 Nature de l'alliage

L'alliage CuCr utilisé dans cette étude est uragé commercial dont la composition
nominale est Cu-1Cr-0,1Zr (% pd.). Il a été délidans I'état durci (pic de dureté) par la

société Goodfellows sous forme d'une barre de 25dmiameétre.

2.1.2 Traitements thermiques

2.1.2.1 Traitement d’homogénéisation

Pour supprimer I'histoire thermomécanique de iBgk CuCr dans I'état délivré
(dissoudre les précipités nanométriques du Cr igtir@dr la forte densité de dislocations
présentes dans lalliage lors de sa réception)jiakge étudié a subi un traitement
d’homogénéisation a 1050 °C pendant 1 heure sog®nA(pour éviter l'oxydation de
l'alliage). La température d’homogénéisation (108) est choisie pour avoir une solubilité
maximale du Cr dans le Cu sans fondre l'alliage s@hubilité du Cr dans le Cu attendue a
cette température (mesurée a partir du diagrammehdse binaire CuCr [Mas 87]) est
estimée a 0,74 + 0,02 % at. Le traitement d’homégation est suivi systématiquement par

une trempe rapide a l'eau glacée afin d’obtenir gotution solide sursaturée (SSS) a
température ambiante. Les traitements thermiquésétin effectués dans un four vertical
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permettant d’effectuer des trempes rapides daas Bgacée. Il est intéressant de noter que les
échantillons qui ont subi des traitements d’homeggation sont de petites dimensions (25
mm de diamétre et 10 mm d’épaisseur), ce qui pedBetter une vitesse de refroidissement

trop lente au coeur de I'échantillon et ne pas a®iprécipitation au cours de la trempe.

2.1.2.2 Traitement de précipitation

Le traitement de vieillissement a basse tempeérdila) consiste a décomposer la SSS
en deux phases : la matrice de Cu et les précipwe€r. Le choix de la température de
vieillissement est un parametre crucial pour cdetria cinétiqgue de précipitation du Cr dans
le Cu. D’apres les études bibliographiques, la tmempre de vieillissement la plus utilisée
pour les alliages de CuCr est 480 °C [Liu 06, K&p Qa cinétique de précipitation de notre
alliage est trés rapide & cette températuren{ktv 145 kg/mni aprés 2 h de vieillissement)
(Fig. 2. 1). Pour suivre la cinétique de précipitatdu Cr dans le Cu aux premiers stades de
précipitation, nous avons choisi une températureieidissement plus basse (440 °C) pour

lagquelle la cinétique de précipitation du Cr dan€u est moins rapide.

160 T T
II ?11% “ l{ 1
140-I 1?/’ Tl
o~ 120-1l i/
£
;2 100
= 80 -
50 —=—440°C
e 480°C

40 17 T 1T T v 1T 71 "1
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Temps de vieillissement (heures)

Figure 2. 1: Courbes de I'évolution de la duretéfenction du temps de vieillissement a

440°C et 480 °C.
Remarque : La dureté obtenue aprés le traitement de prédipitat 440 °C est sensiblement

plus élevée que celle obtenue & 480 °C (respectineftb5 et 145 kg/mfh Cela peut étre

expliqué comme suit : puisque la solubilité du @nslle Cu soit plus basse a 440 °C, cela
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permet d’avoir une force motrice de précipitatidaspgrande, par la suite une densité de
précipités plus grande.

L’histoire thermique de l'alliage CuCr est résundées le schéma de la Fig. 2. 2.

% Homogénéisation T St
T, = 1050 °C rempe a I’eau

/ glacee
Revenu 1sotherme

T, =440 °C
Temps (heures)

Temperature (°C)

Y

Figure 2. 2 : Histoire thermique appliquée a ladik CuCr.

2.1.3 Déformation plastique

L’alliage CuCr (dans I'état homogénéisé) a étéodaé par laminage a température
ambiante. L’épaisseur initiale gjedes échantillons déformés est de 15 mm. Enslate,
réduction de I'épaisseur de I'alliage est effectgeeduellement par passes. La distance entre

les deux cylindres est réduite de 1 mm apreés chpgasage. Trois états ayant des taux de
déformations différents{ = 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 caitipm nominale Fe50-Pd50 (% at.),
il a été fabriqué au laboratoire « Institute of MePhysics », Yekaterinburg, Russia, a partir

d’éléments de hautes puretés (99,5 % et 99,9 %ctgpment pour le Fe et le Pd) par fusion
al'arc.
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2.2.2 Traitements thermigues

La transition de mise en ordre de l'alliage FeRdfextue autour de 620 °C (voir
diagramme de phase FePd, p. 7). Donc pour obteniétat totalement désordonné (D),
l'alliage FePd est homogénéisé pendant 6 h a 95803 Argon puis trempé dans I'eau
glacée. L’état totalement ordonné (O) est obtemwparaitement de mise en ordre effectué a
550 °C pendant 18 h (sous argon) suivi d’'une trempeau glacée. Les traitements de mise
en ordre de l'alliage FePd nanostructuré ont decefés a différentes températures (400 °C,
450 °C et 500 °C).

2.2.3 Déformation plastique

L’alliage FePd a été hyperdéformé par torsion sptession intense (HPT) au
«Institute for Physics of Advanced Material& Ufa par D. Gunderov. Les échantillons non
déformés ont 8 mm de diamétre et 1 mm d’épaisduisont maintenus entre les deux

enclumes par une forte pression de 6 GPa, ilsulntrespectivement 5, 7 et 10 tours.

Remarque : Sauf indication contraire, les échantillons on¢ éeformés a température
ambiante (pour quelques cas particuliers, la dédtion s’est effectuée a 100, 200 et 300 °C).

3 Caractérisation des propriétés physiques
3.1 Test de microdureté
Dans le but de suivre I'évolution de la dureté démges étudiés en fonction des
traitements thermomeécaniques appliqués, des mesuteété entreprises. Les essais de la
micro dureté Vickers ont été effectués a I'aidendiaicroduromeétre de type « BUEHLER
Micromet 2003 », en appliquant une charge de 333 N).
* Pour l'alliage CuCr, la dureté d’'un état corresp@nth valeur moyenne de dix mesures

effectuées. Ainsi, l'incertitude représente I'écagpe de ces mesures. Les mesures ont été
effectuées perpendiculairement a la direction chidage.
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e Pour l'alliage FePd, nous avons effectué des mesideedureté le long de diamétre du
disque avec un pas de 0,5 mm afin de suivre I'dwmiwde la dureté en fonction de la position
radiale des disques déformés par HPT. Une seularmesété effectuée pour chaque point.
Par contre, pour déterminer 'incertitude sur lasare de la dureté d’'une position quelconque,
nous avons effectué dix mesures sur un cercle (np&siéon radiale) dont le centre est celui
du disque et un rayon de 3 mm (Fig. 2. 3). L’étgpe des dix mesures effectuées a été
estimé a £ 2 %. Donc, I'incertitude de mesure ddoimt donné représente + 2 % de la valeur

mesurée.

Figure 2. 3 : Principe de mesure de l'incertitudeddreté de I'alliage FePd.

3.2 Conductivité électrique

Selon la loi de Matthiessen [Wan 91], la condut#ivélectrique dépend
principalement de la concentration du soluté entsmi solide. Par la suite, des mesures de
conductivité électrique ont été entreprises afinsdere la cinétique de précipitation du Cr
dans le Cu. Ces mesures ont été réalisées a kda méthode dite « mesure a quatre
points ». Cette méthode développée par Valdes P4l et Smits [Smi 58] permet de
s’affranchir des résistances de contact ainsi allescdes fils de I'appareil de mesure. Par
ailleurs, les mesures de conductivité électriquiecbé réalisées a I'aide d’un microhm metre
programmable OM21 de marque AOIP®. Selon Chang [@3a’OM21 d’AOIP produit des
courants alternés ce qui permet de s’affranchirrdsistances résiduelles dues aux contacts
avec I'échantillon. On envoie un courant d’'entrée X mA dans I'échantillon puis, on
mesure la résistance correspondante. A partir tiesndions de I'échantillon, le calcul de la

résistivité électrique de I'échantillon est immédia utilisant la relation 2. 1 :
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,=RxS
L

2. 1)

Avec p la résistivité électrique .cm), R la résistance de I'échantillontY)y S la surface de
I'échantillon (cnf) et L la longueur de I'échantillon (cm). Les éctildfons étudiés sont de

méme taille (L =40 mm, | =10 mm et e = 2,5 mm).

La résistivité électrique d’'un état représentedienr moyenne de vingt mesures effectuées.

Ainsi, I'incertitude de la mesure est calculée gipéde la relation 2. 2 :

AR AS AL
A,O:,o[F +E+Tj (2.2)

Avec AS =AL = 0,01 cm eiAR représente I'écart type des vingt mesures efestu

D’autre part, on peut remonter a la valeur de Iadoativité électriqued) a partir de la

relation 2. 3 :
o= 1 (2.3)
p

Remarque: les mesures de la conductivité électrique déidge CuCr sont représentées en
pourcentage de la conductivité internationale dereustandard (IACS = 0,596Qi‘cm™*
[Ala00]).

3.3 Magnétométrie par échantillon vibrant (VSM)

Le magnétomeétre a échantillon vibrant (VSM) perrdet mesurer la variation de
aimantation (exprimée en unité électromagnétiqde) matériaux massifs ou minces en
fonction du champ appliqué (exprimé en Oerstedchantillon est placé dans I'entrefer d’'un
électroaimant constitué de deux bobines qui sanetsées par un courant maximal de 10 A,
fournissant le champ magnétique. Ce dernier estr@énpar une sonde a effet Hall. La
vibration de I'échantillon provoque une variation ux magnétique, générant une force

électromotrice aux bornes des bobines. Cette derngroportionnelle & I'aimantation de
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I'échantillon, est mesurée par un « lock-in » gsli @n amplificateur a détection synchrone
[Gre 08].
La surface des échantillons (états déformés par) ldRalysés en VSM est de l'ordre de 2 a

3mnt alors que le champ maximum appliqué est de 15 KOe.
4 Caractérisation microstructurale

La caractérisation microstructurale des alliagesliés a été effectuée a différentes
échelles a l'aide du microscope électronique a strassion et la sonde atomique
tomographique, ainsi avec une technique de carsati®n indirecte comme la diffraction des

rayons X.
4.1 Diffraction des rayons X

Les analyses par diffraction des rayons X oneéfgctuées afin de comprendre 'effet
de la déformation sur la mise en ordre de l'alli&g@®d. Pour les états déformés par HPT, les
analyses ont été effectuées juste au bord de héitlha. L'appareil utilisé est un
diffractométre Bruker D8 Advance muni d’'une soudeecobalt émettant des rayons X d’'une
longueur d’'ondé. = 1,7889 A avec une tension d’accélération de \85dus 40 mA. Il est
équipé d’'un compteur a scintillation et d’'un détecta dispersion d’énergie (Sol-X). C'est
intéressant de noter que la source utilisée nastnponochromateur. Par la suite, les spectres
recueillis sont corrigés en soustrayant la contiitbude ko2 a I'aide du logiciel Eva. Les
largeurs de fentes utilisées valent respectivement 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 ddli#ge FePd, nous avons suivi
'évolution du rapport c/a en fonction des traitense thermomécaniques. La distance
réticulaire de la famille des plans cristallograptes (hkl) de la structure pJlpeut étre
calculée a partir de la relation 2. 4 :

a

dhw = >
\/hz +k2 +I2(aj
c

(2. 4)
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Pour un état donné, la famille des plans réticeta(hk0) permet de déterminer le parametre
de maille a, ainsi la famille des plans réticulside type (00l) permet de déterminer le

parameétre de maille c.

4.2 Microscopie électronique a transmission

Les microscopies €lectroniques en transmissionasgionnelle et analytique ont été
employées afin de suivre I'évolution de la microsture des alliages étudiés en fonction des

traitements thermomeécaniques.

4.2.1 Systeme CuCr

La préparation des lames minces de l'alliage Ca€té réalisée a partir de rondelles
de 0,4 mm d’épaisseur et de 3 mm de diameétre, @éesuperpendiculairement a la direction
du laminage a l'aide d’'une carotteuse. Ces ronslatnt polies mécaniqguement au papier
abrasif de 14 um jusqu'a une épaisseur de2b0Les échantillons subissent ensuite un
polissage électrolytique a -30 °C réalisé au maljan amincisseur doublet jet TUNEPOL de
Struers. La solution utilisée pour ce polissagetieah 20 % d’acide nitriqueet 80 % de
méthanol. Lors du polissage, le potentiel est & 1bes échantillons ont ensuite subi pendant
30 min un amincissement ionique par un bombardemiénts d’Argon de 4 kV d’énergie,
sous un angle incident de 3°. L’amincissement io@iq été utilisé pour supprimer la fine

couche d’'oxyde présente a la surface des lamesmagpres le polissage électrolytique.

La caractérisation en microscopie électroniqueratsmission conventionnelle de
l'alliage CuCr a été effectuée a l'aide d’'un JEOQO@QFX équipé d'un détecteur EDX
(Energy Dispersive X-ray Analysis), des informatode type chimique couplées aux
informations microstructurales permettent de révdds variations de compositions des
échantillons a des échelles de l'ordre de la ceatde nanométre (taille de sonde minimum
du MET JEOL 2000 FX). D’'autres observations et gsed a plus haute résolution ont été
effectuées sur un JEOL 2100F par Dr Eiji Okunishit@L, Tokyo, Japan) en utilisant
principalement la spectroscopie d’EDX (DétecteuDIEJED-2300T) et la spectroscopie de
perte d’énergie d’électron (spectrometre EELS Ga&&lFINA) (EELS : Electron Energy

Loss Spectroscopy).
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4.2.2 Alliage FePd

La préparation des lames minces de l'alliage Feé#fdrmé par HPT a été réalisée a
partir des rondelles de 0,2 mm d’épaisseur et dan3 de diametre, découpées par une
carotteuse a partir du bord des disques déforrmdsrga 2,5 mm du centre du disque ce qui
correspond a un taux de déformation en cisaillemen892 pour 5 tours). Ces rondelles sont
polies mécaniquement au papier abrasif 14 um jasgoe épaisseur de 1Q0n. Les
échantillons subissent ensuite un polissage élgtitpoe a 0 °C réalisé au moyen d’'un
amincisseur doublet jet TUNEPOL de Struers. Latsmiuutilisée pour ce polissage contient
82% d’acide acétique, 9% d’acide phosphorique etd3thanol (% vol.). Lors du polissage,
le potentiel est & 30 V.

La caractérisation microstructurale de l'alliagePE a été effectuée uniquement par
microscopie électronique a transmission convengdenlLes observations ont été effectuées
respectivement a l'aide d’'un JEOL 100 CX (tensi¢accélération de 100 kV), d’'un JEOL
2000FX et un JEOL 2100 (tension d'accélération d&0 XV). Des observations

complémentaires ont été realisées par C. GenewoissJEOL 2100.

4.3 Sonde Atomique Tomographique

La sonde atomique tomographique permet de cartbgnapn 3D les hétérogénéités
chimiques a I'échelle atomique [Bos 89, Bla 93, BH]. Cette technique d’analyse est basée
sur le phénomeéne d’'évaporation par effet de chafrgp [90]. C'est un microscope a
projection couplé a un spectrometre de masse pembee determiner la nature chimique des

atomes évapores.

4.3.1 Principe de la technigue

Le principe de la sonde atomique (Fig. 2. 4) éstritld’une facon exhaustive dans de
nombreux ouvrages de référence [Mil 69, Cer 88, 98p L'échantillon taillé sous forme
d’'une pointe a extrémité nanométrique est portéextempérature de quelques dizaines de

Kelvin dans une enceinte d’analyse sous ultravide 0% & 10° Pa).
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Figure 2. 4 : Schéma du principe de la sonde ateenigmographique.

Le champ d’évaporation (E) nécessaire pour arraeh@niser les atomes situés au
bord de terrasses de la pointe est atteint gréles ampulsions de tensiongVsuperposées au
potentiel continu (). C’est intéressant de noter que le champ élewrige pénétre pas a
l'intérieur d’un matériau conducteur. Donc, sewds htomes de surface ont une probabilité
non nulle de s’évaporer. Le champ électrique atiéwité d’une pointe tres fine de rayon de

courbure R, portée a un potentiel V (V s ¥Vp) est de la forme :
E=— (2. 5)

Avec 3 un facteur qui dépend de la forme de la poinieage entre 2 et 8.

L’énergie d’'un atome ionisé dépend a la fois dweptiel d’évaporation V et de son
nombre de charge n (hombre de fois que 'atomeoest€). Cela s’exprime par la relation
26:

E=n.eV (2. 6)

Avec e la charge de I'électron.

Cette énergie est totalement convertie en énergiétigue. Si on néglige la phase
d’accélération de l'ion, on peut écrire la constéorade I'énergie sous la forme suivante
(relation 2. 7) :
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%M v? = neV 2.7)

Avec M la masse de I'atome évaporé et v sa vitesse.

Le calcul du rapport masse sur charge (M/n, expram unité de masse atomique ou

u.m.a) a partir de la relation 2. 8 permet d’idgstila nature chimique des ions détectés.

2
M_ 2n.e.V(t—V} (2. 8)
n L2

Avec {, le temps de vol de I'ion et L la distance de wel'tbn (distance entre la pointe et le

détecteur qui reste fixe au cours de I'analyse).

Pour déterminer la nature chimique des ions dé&tedt faut connaitre leur temps de
vol t,. Pour cela, I'ouverture du compteur de temps éstetichée lors de I'application de
I'impulsion V,. Alors que l'arrivée d’un ion sur le détecteuryayque l'arrét du compteur et

permet donc la mesure du temps de vol.

La sonde atomique tomographique est équipée datactbur sensible en position
[Dec 95] avec un grand pouvoir séparateur spatigteel [Dac 05]. Chaque ion provenant
de l'échantillon est a l'origine d’'une gerbe d'délens, produite par un multiplicateur
d’électrons (galettes de microcanaux). Cette gentaelie le détecteur ADLD (Advanced
Delay Line Detector). Ce dernier nous donne latmoside chaque ion a la surface de
I'échantillon par projection inverse, ce qui permat la suite de reconstruire I'image en 3D

avec une bonne résolution spatiale.

4.3.2 Mise en place des impulsions

Il existe deux types d’'impulsions utilisés au Greue Physique des Matériaux : les
impulsions électriques et les impulsions laserexpérience a montré que l'analyse de
I'alliage CuCr était souvent difficile a cause daunupture rapide de I'échantillon sous la

contrainte engendrée par les impulsions électrigBesr cette raison, nous avons utilisé les
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impulsions lasers pour caractériser cet alliagec daesonde atomique tomographique. Les
travaux récents au sein de I'équipe de l'instruraion du GPM [Gau 06, Vel 06 et Vur 06]
ont débouché sur la mise au point d’'une sonde giemiomographique assistée par des
impulsions laser femto seconde. Un potentiel contast appliqué sur la pointe et les
impulsions nécessaires a I'évaporation des atoreeka gointe sont fournies par un laser
femtoseconde. La pointe se trouve sur le chemifaidaeau laser, I'apex de celle-ci se trouve
directement illuminé par le faisceau. Il a été mdrgue l'illumination de la pointe par un
laser femtoseconde engendre un échauffement de-aie#t provoque une eévaporation

thermiquement assistée [Hou 10].

4.3.3 Spectre de masse

Le spectre de masse permet de visualiser la dqéadiitomes évaporés lors d’'une
analyse en sonde atomique tomographique en fondticapport M/n. La Fig. 2. 5 montre un
spectre de masse représentatif de I'alliage Cul@t ¢eilli 10 h a 440 °C) analysé en sonde

atomique tomographique (LAWATAP).
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Figure 2. 5: a) Spectre de masse de I'alliage Guglti pendant 10 h a 440 °C obtenu avec
la LAWATAP, b) zoom sur la région du Cr montrarg lguatre isotopes de Cr et I'isotope et
de Fé".

Les deux isotopes du cuivi&Cu et®Cu) sont présents avec des pics & 63 et 65 u.m.a
correspondant aux atomes ionisés une f6Bu' et®>Cu"), mais aussi avec des pics a 31,5 et
32,5 u.m.a correspondant aux atomes ionisés dési’feL?* et ®°Cu?"). Pour le chrome, il
s’évapore principalement sous forme d’ions deus fohargés. Ainsi, ses quatre isotopes
(°°Cr, ><Cr, >°Cr et>*Cr) sont bien résolus. Notons aussi que le fergmtégans I'alliage CuCr

comme impureté est aussi toujours présent. Normaadgnil y a quatre isotopes pour le Fe

57



(**Fe, *°Fe,*"Fe et®®Fe). Mais, seul I'isotopé®Fe ionisé deux fois est présent & cause de la
faible abondance naturelle des deux isotdffes et®®Fe (respectivement 2,1 et 0,3 %) et du
recouvrement du pic de I'isotopéCr avec le**Fe. Ce recouvrement a pour conséquence de
surestimer la composition du Cr, en revanche des-sstimer la concentration du Fe.
Généralement, I'abondance HCr calculé en sonde atomique est de I'ordre d@2# lieu

de 2,3 % (abondance théorique). Cela veut dird’gqrreur introduite sur la concentration du
Cr par ce recouvrement est de I'ordre de 0,5 %laviaible valeur de I'erreur introduite par
ce recouvrement, la correction de la concentraties précipités en Cr ne fait pas objet de
notre étude. Par ailleurs, d’autres especes chasigant ionisées lors d’une analyse en sonde
atomique tomographigue notamment les molécules’det He H* présentes dans I'enceinte.
Cela se manifeste par des pics a 1 et 2 u.m.asqgtide a 16, 17 et 18 u.m.a pour les espéces
moléculaires a base d’hydrogéne et d’oxygéng @H" et HO"). La présence de ces pics
dépend essentiellement de la qualité du vide dansdinte d’analyse. Ainsi, ils n’affectent
pas les mesures de concentration puisque leurBgnssne recouvrent aucun pic de cuivre, de
chrome ou de fer. En revanche, on remarque la totsmaes hydrures notamment pour le
cuivre (pic & 67 u.m.a correspond 4GuH,") au cours de I'évaporation de la pointe & cause
de la présence de I'hydrogene dans I'enceinte tyaeaCet hydrure n’est visible que pour
lisotope ®>Cu parce que le compleXéCuH," est placé & 65 u.m.a sur le spectre de masse
(position du pi¢°Cu).

Les spectres de masse présentent un bruit decfmmithu. Ce dernier possede deux
origines différentes. Le premier provient du dédactqui génére des signaux électriques
aléatoires qui ne correspondent pas a la détedtions. L'autre origine provient des atomes
évapores de la pointe qui rebondissent sur la piErdenceinte et sont détectés avec un temps
de vol aléatoire. Dans le cas de Cu, le bruit awl foe fera pas I'objet d’'une correction. En
fait, les abondances des pics détectés sont suffiemt importantes pour négliger I'effet du
bruit de fond sur les calculs de concentration.r&manche, pour le chrome et le fer, les

mesures des compositions ont été faites apresiraotion du bruit de fond.

4.3.4 Reconstruction 3D et résolution spatiale

Chaque atome détecté est identifié par son tengpsotl (nature chimique) et sa

position X, Y et Z dans le volume analysé. Le gisseiment (relation 2. 9) permet de

58



connaitre les dimensions de la section du volunadyagd, et donc les positions en X et Y des

atomes détectés.

_ L
- (m+1)R

(2.9)
Avec L la distance entre la pointe et le détecetum caractérise la position du point de
projection (m ~ 0,6).

La troisiéme position Z du 'fI™ jon détecté conduit & un accroisseméntde la
profondeur associée a la détection d'un atome éea@et accroissement dépend du nombre
de plans cristallins qui ont été évapores, il és¢ou par la relation 2. 10.

Va (2. 10)

SQ

Y =

Avec Vg le volume atomique, S la surface de la sectiomaligse, Q le rendement de

détection (rapport entre la surface efficace dedlin et la surface totale du détecteur).

Finalement, Z dépend du nombre d’atomes (N) d&teseton la relation 2. 11.

Z=N.8Z (2. 11)

La résolution spatiale d’'un volume d’analyse deAAWATAP est de 0,5 nm pour les
positions latérales (X et Y) et de 0,1 nm pour lafgndeur (Z) [Dec 94]. Compte tenu de
cette résolution, les plans atomiques de basesdsdie Cu (111) peuvent étre résolus dans la
profondeur de I'analyse lorsque ces derniers serggndiculaires a I'axe d’analyse. Dans ce
cas particulier, il est possible de calibrer laeualdu produit B afin de retrouver la bonne

distance réticulaire.

Les parameétres typiques utilisés pour reconstruirevolume 3D analysé en sonde
atomique tomographique de l'alliage CuCr sonti ¥ 11,6 & (pour tous les éléments
chimiques), m = 0,6, Q = 0,5, alors que la valauptbduit BB varie généralement entre 16 et

18 V/A d’'une analyse a l'autre.
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4.3.5 Evaporation préférentielle

Selon Miller [Mil 96], la valeur du champ d’évaamion dépend de la nature chimique
des atomes évaporés. Pour un systeme binairepeetsse traduire par une différence entre
les champs d’évaporation des deux éléments présanis le matériau. Lorsque ces deux
éléments sont mélangés (solution solide, précipidésl'élément ayant le champ
d’évaporation le plus bas peut s’évaporer au paenbntinu 4. Les atomes qui se sont
évaporés entre les impulsions ne sont donc pastdstieCela peut entrainer une perte

guantitative de la détection de cet éléement.

En premiers temps, les analyses en sonde atontaqnegraphique (ECOTAP et
LAWATAP) de l'alliage CuCr ont été effectuées a BOLa composition du Cr mesurée a
cette température vaut 2,3 £ 0,08 at. au lieu de 0,74 £ 0,0% at. prévu a partir du
diagramme de phase [Mas 87]. Cela veut dire qu'egemne, deux atomes sur trois de Cu
s’évaporent probablement entre les impulsions etome donc pas détectés, soit une perte de
66 % des atomes de Cu. Ceci est surprenant, paecééyaporation préférentielle concerne
généralement I'éléement minoritaire ou I'élémentharap d’évaporation le plus petit, ce qui
n'est pas le cas dans lalliage CuCrc(E> Ec). L'origine physique de I'évaporation
préférentielle de la matrice (Cu) reste inconnwe.dflleurs, un abaissement de la température
d’analyse de l'alliage CuCr de 80 a 20 K permevitk® I'évaporation préférentielle du Cu et

d’avoir une concentration en Cr plus réaliste (&1809% at. Cr au lieu de 2,3 % at. Cr).

4.3.6 Effet de grandissements locaux

Le rayon de courbure de I'apex de la pointe étavgrisement proportionnel a la valeur

du champ d’évaporation de la phase qui constitmedigriau analysé (relation 2. 12).

-V
CEp

Dans le cas des matériaux biphaseés, lorsque les pleases affleurent a la surface de la

(2. 12)

pointe, le rayon de courbure développé n'est passtaat si les deux phases n'ont pas le
méme champ d’évaporation, parce que le potentiglicag (V) est le méme pour toute la
pointe (Fig. 2. 6).

60



R, Re R, Ro

/ /
précipité précipité

Matrice Matrice

Ep <En

Figure 2. 6 : Schéma des échantillons de sondei@ienomographique avec la présence du
précipité qui affleure a la surface de la poingerdyon de courbure développé est plus petit

dans la phase qui a le champ d’évaporation legriaisd.

Puisque le grandissement de la sonde atomigquegraploique étant inversement
proportionnel au rayon de courbure (relation 2c8jte différence de grandissement se traduit
par une densité atomique apparente plus grandeaahsse ayant le champ d’évaporation le
plus petit [Vur 01]. La procédure classique de nstaiction des volumes 3D ne prend en
compte qu’'un seul champ d'évaporation comme paran@¢ reconstruction. Donc, cet

artefact ne peut pas étre corrigé.

Dans les conditions d’analyses en sonde atomigueodraphique choisies pour
I'alliage CuCr, le Cu s’évapore majoritairement sdorme d’ions chargés une fois (soit plus
de 96 %) et le Cr majoritairement sous forme d’ichargés deux fois (soit plus de 94 %)
(Fig. 2. 5). Les champs d’évaporation de(@atrice) et du Cr (précipité) calculés a partis de
courbes de Kingham [Kin 82] (Fig. 2. 7) valent resfivement 25 + 6 Vnihet 22 + 5 Vnrit

(les incertitudes représentent 20 % de la valeloutge).
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Figure 2. 7 : Courbes théoriques de I'évolutioncdamp d’évaporation en fonction des états
de charges de : a) Cu, b) Cr [Kin 82].

Afin de quantifier I'influence réelle de la difiémce de champ d’évaporation sur les
effets des grandissements locaux, Vurpillot evalr[00] ont réalisé une étude paramétrique a
partir du modéle de la particule sphérique. lls mtonstruit pour différents rapports des
champs d’évaporation entre une particule (dian&tre) pure en B () et la matrice pure en
A (En), soite = Eg / Ea. Les résultats montrent que la particule app@&atsee a bas champ
d’évaporation (soit < 0,85) tandis qu’a haut champ d’évaporatier>(1,05) elle apparait
agrandie. Lorsque les différences de champ restentfaible (0,9 < < 1,05), les positions

reconstruites semblent peu modifiées.

Dans le cas de l'alliage CuCr, le rapport des gignliévaporation du Cr et de Cu
(estimés a partir des courbes de Kingham) vaut. &8¢, il semble que les effets de
grandissements locaux ne sont pas prononcés dansolemes reconstruits. Afin de
confirmer cette prévision, des analyses en micquscimnique (FIM) de I'état vieilli 10 h a
440 °C (pic de dureté) ont été entreprises a 40 S€ul le contraste des polles
cristallographiques caractéristiques du cuivre)(afpu étre observé (Fig. 2. 8), méme apres

I'évaporation d’'un volume important. Cependant, Vai@lensité des précipités dans cet état
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(observée soit en MET ou en sonde atomique tombgrae, voir chapitre 3) et la surface de
I’échantillon analysée en FIM, on doit voir en pamance le contraste de quelques précipités
(entre 5 et 10 précipités si on suppose gqu'ils shstribués d’'une maniére parfaitement
homogene) sur les images du FIM. Cela montre gsecemps d’évaporation des deux

phases sont quasiment identiques.

Figure 2. 8 : Image ionigque obtenue a I'aide durasicope ionique pour I'alliage CuCr vieilli
pendant 10 h & 440 °C. Les conditions d’analyses:sb0® Torr de Ne, T = 40 K, W= 5kV.

D’autre part, la variation de la densité atomitpeale, dans les volumes reconstruits
entre précipité (Cr) et matrice (Cu), est asseblda(30 % d'écart) (Fig. 2. 9). C'est
intéressant de noter que dans les systemes oufftds de grandissements locaux sont
prononces, la variation de la densité atomiqueldoeatre la matrice et le précipité peut
atteindre un rapport 5, comme dans le cas du sgst@miNb [Sau 01]. Notons aussi que la
densité atomique apparente est plus petite dapsé@Epité du Cr, cela n'est pas en accord
avec son champ d’évaporation (plus petit). Néanmaiaci est favorable pour la mesure de la
composition des précipités, car il indique quiyra 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 awdra d’'un précipité du Cr aprés un pas de
calcul de 1 A.

En conclusion, on peut supposer que les effetsgd@dissements locaux sont

négligeables pour le systéme CuCr dans les condititanalyses choisies.

4.3.7 Mesures de concentrations

Pour mesurer la concentration en Cr de la maticeles précipités, nous avons

procédé avec deux maniéeres différentes :

» Pour mesurer la composition de la matrice en Cusnavons tout d’abord séparé la

matrice des précipités, ensuite mesuré la compaditii Cr dans la matrice.

* Les analyses en sonde atomique tomographique amtréngue différents precipités riches
en Cr coexistent sous des formes et des compcsiti@s variées. Aucune procédure
systématigue ne permet donc d’estimer la compaosdi&s précipités en Cr d'un état donné.
Pour cette raison, la composition des précipitédeest estimée a 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 a un précipité “i” si eeuidement si la concentration de
I'élément choisi “X” (Cr dans notre cas) dans s$phéere de rayon de 1 nm et de centre
'atome A est supérieure a la concentration seisie. Deux atomes A et B respectant le
premier critére appartenant au méme preécipité si'et seulement si la distance entre eux est

inférieure a 1 nm. Cette procédure est effectuétosis les atomes du volume 3D analysé.

Le choix de la concentration seuil en Cr pour séipda matrice de Cu est un
compromis entre deux effets. Un grand seuil risgeecompter des atomes de Cr qui
appartient a un précipité comme étant de la mattegui peut entrainer une surestimation de
la concentration en solution solide. En revanche,trep petit seuil peut entrainer des
incertitudes dues aux fluctuations statistiquesirRaire le bon choix, nous avons effectué
plusieurs filtrages avec différents seuils en Grigvde 3 & 15 % at. Cr). Les résultats obtenus
montrent qu’a partir de 7 % at. Cr, on commenceaver des coques de précipités restant
dans la matrice (atomes de précipités dans laeeatiPar la suite, nous avons choisi un seuil
de 5 % at. en Cr.

4.3.7.2 Profils de concentration

Afin de suivre I'évolution de la composition desegipités riches en chrome en
fonction des traitements thermomécaniques, noussatracé des profils de concentration au
travers de ces derniers. En fait, il est possilelesélectionner une partie du volume analysé
(Fig. 2. 10 (a)). Ensuite, un volume d’échantillage balaye ce nouveau (Fig. 2. 10 (b). A
chaque pas d’increment du balayage, la concentra@ms le volume d’échantillonnage est
calculée, ce qui permet de tracer un profil de eatration (Fig. 2. 10 (c)). Pour tracer un
profil de concentration dans de bonnes conditiphssieurs aspects ont été respectés. En
premier lieu, I'orientation du volume de prélévermé@mté 1 sur la Fig. 2. 10 (a)) doit étre
placé pour que sa section soit parallele a I'iatefprécipité / matrice. En second lieu, le
choix de I'épaisseur du volume de I'échantillonnagé un compromis entre deux effets. Un
volume d’échantillonnage trop mince entraine desertitudes dues aux fluctuations
statistiques trop grandes, tandis qu’un volumeldétillonnage trop épais lisse le profil.

Les parametres utilisés pour tracer les profilsa®centration sont : une épaisseur de volume

d’échantillonnage de 10 A et un pas d’incrément de
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Figure 2. 10 : a) Volume reconstruit en 3D dansiégkdes atomes de Cu (bleu), Cr (rouge) et
Fe (vert) sont représentés. La boite notée 1 (PAA® A% représente le volume de
prélévement. b) le volume d'échantillonnage not¢1@*10*10 A% balaye le volume de
prélevement dans I'axe du fleche. c) Profil de emiation obtenu au travers d’un précipité
du Cr avec un pas d’échantillonnage de 1 A.
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Chapitre Il : Résultats et discussions - Systeme @Cr
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Dans la partie A de ce chapitre, on s’intéreskepécipitation du Cr dans le Cu dans
un état initialement non déformé, puis dans lai@&ton présentera I'effet d’'une déformation
préalable sur la cinétique de précipitation.

Partie A : Etude a I'échelle atomique de la précigation du Cr aux premiers
stades de précipitation dans une matrice de Cu

1 Introduction

Malgré les nombreuses études menées ces derdi@cennies sur le systeme CuCr,
plusieurs questions demeurent notamment sur la efola composition et la structure
cristallographique des précipités riches en Crr(gbapitre 1). La structure cristallographique
d'équilibre du Cr est cubique centrée (cc). Cepandax premiers stades de précipitation, il
a été proposé par plusieurs auteurs que les pipgches en Cr pouvaient révéler une
structure cristallographique métastable cohérentsoestructurale avec la matrice de Cu de
structure cfc [Kni 73, Rdz 86 et Bat 01]. Par aitke Fuijii et co-auteurs [Fuj 00] ont montré
gue deux relations d’orientation suivant N-W et K&ivent coexister entre la matrice de Cu
(cfc) et les précipités de Cr (cc). Quoi qu’il eaitsil est particulierement difficile de
déterminer la morphologie par le MET. Cela estiahéa la technique qui fournit des images
projetées en 2D, et également lié a la taille nataque des précipités. C'est pourquoi dans
ce projet nous avons mis en ceuvre la sonde atomauegraphique pour analyser cet

alliage.

2 Cinétique de précipitation

Les courbes de la Fig. 3. 1 représentent I'évotutde la microdureté et de la
conductivité électrique de I'alliage CuCr dansdéhomogénéisé (1 h a 1050 °C + trempe a
l'eau glacée) en fonction du temps de vieillissemen 440 °C. Le traitement
d’homogeénéisation de I'alliage CuCr conduit a leftion de faibles valeurs de dureté et de
conductivité électrique (respectivement : Hv = 53 kg/mnfets = 31 + 6 % IACS). Cela est
dd a la mise en solution solide du Cr dans le @utraitement de vieillissement isotherme a
440 °C conduit a la fois a I'appauvrissement deddrice en Cr et a la formation de précipités
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riches en Cr. Par conséquence, cela mene a uree dagmentation de la dureté et de la
conductivité de l'alliage étudié. Les maxima dedlaeté et de la conductivité sont atteints
aprés 10 h de vieillissement (Hv = 155 + 8 kg/eho = 76 + 10 % IACS). Ensuite, elles
deviennent constantes avec le temps de vieillissen@®s observations sont en accord avec
la littérature [Nag 75, lva 02, Zho 08].
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Figure 3. 1: Courbes de I'évolution de la microd@rénoir) et la conductivité électrique

(rouge) de l'alliage CuCr en fonction du temps alissement a 440 °C.

En se basant sur ces courbes, trois états oohéigis afin d’étudier le mécanisme de
précipitation du Cr dans le Cu aux premiers staldegrécipitation : I'état homogénéisé, I'état
correspondant au pic de dureté (10 h de vieilligsdgra 440 °C) et I'état intermédiaire (5 h de

vieillissement a 440 °C).

2.1 Etat homogénéisé

L’analyse en sonde atomique tomographique a 2@ Rétht homogénéisé montre que
le traitement d’homogénéisation permet d’obtenie wolution solide sursaturée avec une
teneur en Cr de 0,78 + 0,09 % at. Cette mesurereatcord qualitatif avec le diagramme de
phase binaire CuCr [Mas 87]. Notons également guEel a été détecté en solution solide
avec une teneur de 0,09 £ 0,01 % at. Par ailleaes,deux éléments (Cr et Fe) sont répartis

d'une maniere homogéne dans la matrice de Cu @i@), indiquant qu’il n'y a aucune
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formation d’amas ou de zones GP au cours de lgtata I'alliage comme cela a été suggére

par quelques auteurs [Nag 75, Fer 01].

Figure. 3. 2 : Volumes reconstruits en 3D de I'étatnogénéisé montrant une distribution

homogene du Cr (a) et du Fe (b).

C’est intéressant de noter que la composition nalai en Cr de lalliage est
supérieure a sa limite de solubilité dans le C@0%01°C (0,78 % at. Cr.). Par ailleurs, bien
gue l'alliage contienne également du Zr, cet élénmém pu étre détecté en solution solide
apres trempe. En fait, apres la trempe de lalliajereste des précipités de taille
micrométrique et riches en Cr ou Zr (Fig. 3. 3)s@erniers, sont probablement formés aux
cours de la solidification de l'alliage et non letaent dissous au cours du traitement
d’homogénéisation. Ces observations sont en ac@eed les études bibliographiques [Tan
85, Hol 00]. Le diagramme de phase binaire Cu-ZrmagMB7] montre que les phases
intermétalliques Ci&Zr sont stables jusqu’a des températures supésieudd50 °C. Comme
suggéré par Apello et Fenici [Ape 99], ces préépi{CyZr) présents dans I'état brut de
coulée ne se dissolvent pas pendant le traitemeninide en solution. Ce qui permet
d’expliquer pourquoi on ne détecte pas le Zr entgmi solide dans I'état homogénéisé. Par
conséguence, le mécanisme de précipitation du @ Baliage choisi pour cette étude peut
étre assimilé a celui de la précipitation du Crgdan alliage binaire CuCr.
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b)

Figure 3. 3 : Champs clairs de I'état vieilli 1@ 440 °C montrant : a) un précipité riche en Cr
de taille micrométrique et le spectre EDX obtenunsdda zone marquée par le cercle
(composition : 80 % at. Cr, 19 % at. Cu et 1 %a). b) précipité de taille micrométrique de
type CuZr et le spectre d’EDX obtenu dans la zone marquagde cercle (composition : 80
% at. Cu, 13 % at. Zret 7 % at. S).

Remarque : le diagramme de phase du systeme CuCr (voir gkapjtp. 6) montre que les
précipités stables doivent étre purs en Cr. Cependizs analyses EDX effectuées sur les
précipités de Cr (Fig. 3. 3. (a)) montrent I'exigte d’'une quantité significative de Cu (19 %
at. Cu). La présence de ce dernier pourrait éteecamséquence de la redéposition du Cu de
la matrice sur les précipités lors de la prépanatie I'échantillon. D’autre part, nous avons
détecté du soufre (S) dans les précipités intethggtas CyZr. Ce dernier est présent
probablement comme impureté dans l'alliage, mafaut noter qu’il n’a jamais été détecté

dans les analyses de la sonde atomique tomographiqu
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2.2 Caractérisation des nano précipités en microscopiguélectronique en

transmission

Les observations en MET conventionnel des étatflizi® h et 10 h a 440 °C ont
montré qu’il N’y a pas de différence significatiemtre leurs microstructures. Pour cette
raison, nous avons choisi de ne montrer que lestaés de I'état vieilli 10 h. Les précipités
riches en Cr issus du vieillissement sont de tadleométrique (Fig. 3. 4).
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Figure 3. 4: a) Cliché de diffraction de I'étaeMi 10 h a 440 °C suivant I'axe de zone
<001>, b) indexation des différentes taches deatifion du cliché de diffraction de la Fig. a),
c) image en champ clair montrant les différentstramstes des précipités de Cr, d) contraste
d'un grain de café caractéristique d'un précipighérent sphérique, e) contraste d'un
précipité caractérisé par deux lignes noires, ftraste d’'un précipité incohérent de forme

allongée.
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Rappelons que leurs relations d’orientation avecmatrice de Cu conduisent
généralement a des contraintes élastiques tressffidah 82]. Cela conduit en champ clair a
des contrastes particuliers qui rendent difficisstimation de leur taille, forme ou densité.
Des observations attentives en champ clair (Figd &)) suivant un axe de zone <001>
montrent I'existence de trois contrastes différguaavant étre attribués a différents types de

préecipités :

* Un contraste de grain de café (Fig. 3. 4 (d)) awmee ligne de non contraste alignée
suivant la direction cristallographique <1QQ>«, Ce type de contraste pourrait correspondre

a des précipités sphériques de structure cfc coteeewec celle de la matrice (iso structural).

* Un contraste de moirés (Fig. 3. 4 (e)) alignés antiwune direction cristallographique
proche de <1103, . Ce type de contraste peut étre attribué auxmgitéside Cr de structure
cc avec une relation d’orientation suivant N-W o KFuj 00].

* Un contraste sombre en forme d’'une ellipsoidale Haxe de révolution est paralléle a la
direction <1102y, ¢« (Fig. 3. 4 (f)). D’apres Fuijii et co-auteurs [F{)], ce contraste peut étre
attribué aussi aux précipités de Cr de structuravec une relation d’orientation suivant N-W
ou K-S.

Le cliché de diffraction (Fig. 3. 4 (a)) obtenuvant 'axe de zone <001> fournit des
informations supplémentaires. Pour une meilleuagifatation, les taches de diffraction sont
aussi indexées sur la Fig. 3. 4 (b). Les tachessgpondant au Cu cfc sont allongées suivant
la direction cristallographique <1182, ce qui peut étre causé par des distorsions
importantes du réseau cristallin. On observe alisgistence de quelques taches de
diffraction pouvant étre attribuées a la diffrantide la famille des plans (0@2). Une
observation attentive de ces taches de diffractmontre qu’elles sont inclinées
respectivement d’angle de 0°, 30° et 60° par reppola direction cristallographique
<110>x, e Ceci est compatible avec des précipites de Gtreture cc ayant une relation
d'orientation N-W. Enfin, des taches de diffractida faibles intensités apparaissent a mi
chemin entre la tache centrale et les taches dedtibn de type {200}, .. Ces derniéres
pourraient correspondre a la phase B2 proposéBgiea et al [Bat 02].
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Conclusions :les observations en MET conventionnel des étaiflisi5 h et 10 h a 440 °C

ont permis de confirmer les résultats qui existims la littérature (voir chapitre 1, p.15-21).
Donc, différents types de précipités de Cr coeristians la matrice de Cu. Certains d'entre
eux sont probablement de structure cfc et cohéi@rds la matrice de cuivre (contraste de
grain de café), d'autres sont tres probablemestrdeture cc avec une relation d’orientation
suivant N-W ou K-S (moirés et contraste d’une sbijglale). Cependant, il y a évidemment
des données manquantes pour obtenir une image @ticompléte sur la cinétique de
précipitation du Cr dans le Cu. Parmi eux il y dddle, la morphologie, la composition, la

fraction volumique et la densité.

Une partie de ces informations a été recueillieugiisant le MET analytique. La
cartographie EDX en mode STEM de I'état vieilll A@ 440 °C révele une tres forte densité
de précipités nanométriques de Cr (Fig. 3. 5 @Ahs une surface de 120 x 120°nemviron
40 précipités sont clairement visibles. Si on sggpgue I'épaisseur de I'échantillon est dans
une gamme de 20 a 50 nm, cela conduit a une deafesipéécipités comprise entre 0,5 a 1,5

107,

——=30nm CrkK [2am i

Figure 3. 5: Images du STEM de l'état vieilli 10ah440 °C de lalliage étudié: a)
cartographie EDX du Cr (signal Cr K-alpha) montrané grande densité de précipités riches
en Cr. b) et c) cartographie EELS montrant quatéeipités riches en Cr (effectuée par Dr E.
Okunishi (JEOL, Tokyo, Japan).

Une cartographie EELS a également été effectuéaursal plus petite zone. Quatre
précipités de Cr d'une taille variant de 2 a 5 mmtlairement révélés (Fig. 3. 5 (b, c)). Trois
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d'entre eux semblent étre sphériques, tandis qugudérieme présente une morphologie
d’ellipsoidale avec un rapport de forme d’envirosuxl (rapport de forme = longueur /
largeur). Ceci est en accord avec [Fuj 00]. Cepeindees images ne donnent qu'une
projection en 2D des précipités, on ne peut done gpéculer sur leur morphologie
tridimensionnelle. En outre, il est impossible desorer avec précision leurs compositions,
car ils sont pleinement intégrés dans la matriceuilre. Par conséquence, des analyses avec
la sonde atomique tomographique ont été effectuées.

2.3 Caractérisation des précipités en sonde atomiquertwgraphique
Les états vieilis 5 et 10 h a 440 °C ont été ys&d en sonde atomique
tomographique. Des précipités nanométriques rieme€r sont clairement révélés dans les
volumes reconstruits en 3D (Fig. 3. 6). Une ingpactapide de ces deux images montre
gu’aprés 10 h de vieillissement, la densité deipités décroit fortement, tandis que leur

taille moyenne augmente significativement.

Figure 3. 6 : Volumes reconstruits en 3D (30x30xaa6) montrent la variation de la densité
du Cr pour les états vieillis a 440 °C: a) 5 h10)h.

Les précipités riches en Cr ont été extraits drafit les données (voir chapitre 2, p.

64) pour estimer leur taille et leur densité. Lasie des précipités de I'état vieilli 5 h est
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quatre fois plus grande que celle de I'état vidillih (N = 11,6 18*+ 0,9 16°m™ pour I'état
5 h versus W= 2,7 16°+ 0,4 16°m™ pour I'état 10 h).

Remarque: la densité de précipités de l'état vieilli 10nmesurée a l'aide de la sonde
atomique tomographique (N= 2,7 16°+ 0,4 13° m™) est deux fois plus grande que celle
estimée & partir du MET analytique (de 0,5 & 1,5 10°). Cette différence pourrait étre
attribuée a la résolution de la sonde atomique ¢paphique qui peut détecter des précipités

de taille plus petite. Ou bien, la zone analyséMEf est plus fine que la valeur estimée.

Il est possible d’isoler la matrice de Cu (voiapitre 2, p 64) et de mesurer par la
suite la concentration du Cr et de Fe en solutioids. Apres 5 h de vieillissement, la
concentration du Cr et de Fe valent respectivedddt + 0,003 % at. Cr et 0,025 + 0,0015 %
at. Fe. Aprés 10 h de vieillissement, on constate forte diminution de la concentration du
Cr et de Fe dans la matrice (respectivement 0,022@8 % at. Cr et 0,01 £ 0,001 % at. Fe).
La diminution de la composition du Cr et de Fe densnatrice de Cu avec le temps de
vieillissement se traduit par une augmentationiBagtive de la conductivité électrique (Fig.
3. 1). Par ailleurs, a notre connaissance, il stexpas de données disponibles dans la
littérature sur la limite de solubilité de Cr a utempérature aussi basse que 440 °C.
Cependant, selon Nagata et Nishikawa [Nag 75],ddlgait étre inférieure a 0,05 % at. De
plus, la conductivité électrique devient stable2aftO h de vieillissement (Fig. 3. 1). Dong, il
semble étre logique de supposer qu'a partir 10 hvieilissement, la matrice atteint son
équilibre thermodynamique, ainsi la limite de sditd du Cr vaut 0,022 = 0,008 % at.
Notons également que ces observations montrentnog@ee si le stade de germination n'est

pas encore terminée apres 5 h de vieillissemenrggiene de croissance a déja commencé.

Les volumes reconstruits en 3D reportés dansga3-i6 montrent que la morphologie
de précipités change de maniéere significative diétat vieilli 5 h et 10 h. Aprés 5 h, trois
différentes formes peuvent étre identifiees dansateme : des spheres (S), des ellipsoides
(E) et des plaquettes (P) (Fig. 3. 7).
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Figure 3. 7 : Volumes extraits du volume total tak vieilli 5 h & 440 °C montrant les

différentes formes de précipités de Cr suivant difigrentes vues (de dessus et de coté) : (a)
et (b) précipité sphérique, (c) et (d) précipitgpsbide, (e) et (f) précipité plaquette.

Les mémes formes de précipités (des sphéeres€Skltipsoides (E) et des plaquettes

(P)) coexistent dans I'état vieilli 10 h (Fig. 3. 8

a)

Vue de dessus *

b)

Vue de cot Q

Sphere (S)

e) L cr
: 20
‘s '@ °
‘ e 2 n
Ellipsoide (E) Plaquette (P)

Figure 3. 8: Volumes extraits du volume total tak vieilli 10 h a 440 °C montrant les

différentes formes de précipités de Cr suivant difigrentes vues (de dessus et de coté) : (a)

et (b) précipité sphérique, (c) et (d) précipitgpsbide, (e) et (f) précipité plaquette.

Remarque :les méthodes procédées pour déterminer la tilimorphologie, la densité et la

fraction volumique des précipités sont détaill€eme maniere explicite dans I'annexe 2.

1



Chapitre 11l : Résultats et discussions — SystemeérC

Afin de déterminer le mécanisme de la précipitatdu Cr, nous avons suivi
I'évolution de I'abondance de chaque forme de pitEs de Cr en fonction du temps de

vieillissement. Les résultats obtenus sont rep@tiéses histogrammes de la Fig. 3. 9.
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Figure 3. 9 : Distribution de taille de trois difféts types de précipités analysés par la sonde
atomique tomographique (Sphéres "S": (a) et (d)pgdides "E": (b) et (e), Plaquettes "P":
(c) et (f)) apres vieillissement a 440 °C pendant(&), (b) et (c)) et 10h ((d), (e), ().
L’abondance de chaque type de précipité pour umpdese vieillissement donné est indiquée

dans le coin en haut a droite de I'histogramme.
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A partir de la Fig. 3. 9, trois points importasten dégagent :

* Pour tous les types de precipités, les distribstabataille sont larges.

e Les précipités les plus petits sont de forme sphérialors que les plus grands ont une
forme d’ellipsoides ou de plaquettes.

 L’abondance des précipités sphérigues diminue dérablement avec le temps du
vieillissement (de 24 a 6 %), tandis que le nonder@laquettes augmente fortement (de 37 a
64 %).

Il est a noter que trois types de contrastes spomdant aux précipités riches en Cr
ont été également observés par le MET. Ainsi, peupenser que ces différentes formes
pourraient étre liées aux différentes structurestatlographiques (cfc ou cc) et / ou
différentes relations d’orientation (N-W ou K-S)ed formes sphériques peuvent étre liées a
des précipités de structure cfc iso structural daevatrice de Cu. Ainsi, les calculs de I'écart
a la cohérence suivant les différentes directie@ssrdlations d’orientation (N-W et K-S, voir
annexe 1) ont montré l'existence d'une directioruad suivant N-W et deux directions
douces suivant K-S. Ceci peut engendrer une craissanisotrope des précipités suivant les
directions douces : la formation des ellipsoidewasu N-W et des disques et / ou des
plaquettes suivant K-S. Rappelons que Fuji et ¢ewtms ont montré en utilisant le MET a
haute résolution que les précipités riches en Giteture cristallographique d’équilibre (cc)
apparaissent en forme allongée en 2D [Fuj 00]. iAiles précipités ayant une relation
d’orientation suivant K-S croissent au détriment aeix ayant une relation d’orientation
suivant N-W, ceci est cohérent avec I'évolutionl’dbondance des ellipsoides et plaquettes
(Fig. 3. 9). Il semble donc logique de proposer lgseprécipités de forme ellipsoide ont une
structure cc et une relation d’orientation N-W. &slgue les précipités de forme plaquette ont
une structure cc et une relation d’orientation K-S.

Par ailleurs, aucune orientation relative systémuatientre les précipités de forme ellipsoide
ou plaquette n'a pu étre trouvée dans les volumesnstruits en 3D. Cela peut étre di au

grand nombre de variants existant dans les reatimrientation N-W et / ou K-S.

Remarque : La présence de plusieurs formes de précipitésené pas étre attribuée a des

artefacts de reconstruction ou aux effets de gsaedient locaux (voir chapitre 2, p. 60).
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La composition de chaque précipité a été détemni@e utilisant des profils de
concentration (voir chapitre 2, p. 65), les proféprésentatifs de chaque type de précipités
(sphere, ellipsoide et plaquette) sont reportés tiahig. 3. 10.
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Figure 3. 10 Volumes 3D extraits de l'analyse montrant des ipi&s isolés (seuls les
atomes Cr (rouge) et Fe (vert) sont représentg@g)sphérique, (b) ellipsoide et (c) plaquette,
et les profils de concentration correspondantsflgehes indiquent les endroits ou les profils
ont été tracés). L'épaisseur du volume d'échantibge vaut 1 nm.
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Un gradient de concentration de Cr de 2 nm figgystématiquement a l'interface
matrice / précipité. Ce gradient de concentratiateax origines différentes : 1 nm est dd a
I'épaisseur du volume d'échantillonnage alors gueeste (1 nm) est probablement da a la
rugosité de l'interface matrice / précipité ou pague l'interface n’est pas chimiquement
abrupte. D’autre part, tous les précipités coneemrune quantité significative de Cu, ce qui
est étonnant au regard du diagramme de phase libéguu systéeme binaire CuCr [Mas 87].
Rappelons que la densité atomique apparente daupsdeipités est plus petite que celle dans
la matrice (voir chapitre 2, p 64), ce qui monttéilogn’y a pas d’atomes dans le précipité
venant de la matrice. Par la suite, la présendéuddans les précipités de Cr ne peut pas étre
due aux problemes d’évaporation (les effets dedisarment locaux et / ou les aberrations de
trajectoires).

Par ailleurs, les précipités sphériques contiehasatre 35 et 55 % at. Cr (Fig. 3. 10
(@), alors que les précipités sous forme d’elligeaontiennent entre 60 et 80 % at. Cr (Fig.
3. 10 (b)), quant aux précipités en forme de plégués contiennent entre 85 et 100 % at. Cr
(Fig. 3. 10 (c)). Ceci suggere une augmentationaeposition associée a un changement de
forme, depuis la sphere jusqu’a la plaquette passan I'ellipsoide.Compte tenu de la
distribution de la taille des précipités rappoidéas la Fig. 3. 9, les précipités sphériques sont
les plus petits, il semble donc que les précigaésplus petits contiennent moins de Cr. Afin
de vérifier ce point, nous avons tracé I'évolutdm la concentration des precipités en Cr en

fonction de leurs volumes pour les états vieillst3.0 h (Fig. 3. 11).
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Figure 3. 11 : Concentration de Cr des précipigsétats vieillis 5 h (cercles rouges) et 10 h

(carrés bleus) a 440 °C en fonction de leur voluRlas les précipités sont gros, plus ils

contiennent de Cr.
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Effectivement, la tendance se confirme et semhtiecpéierement claire pour les précipités de

I'état vieilli 5 h ou le volume moyen de précipitst plus faible.

Il est intéressant de noter que les précipitési@mment également une quantité
significative de Fe (3 + 1 % at.) (Fig. 3. 10). Ptas précipités les plus petits (Spheres), les
atomes de Fe semblent étre distribués d’'une fagmmobéne avec le Cr (Fig. 3. 10 (a)).
Cependant, pour les précipités les plus gros, algdeent pour les précipités sous forme de
plaquettes, les atomes de Fe ségrégent aux irgerfaécipité / matrice (Fig. 3. 10 (c)). Ces
observations sont en accord avec les données psliBéemment par Hatakeyama et ses co-
auteurs [Hat 08]. Cependant, la ségrégation deukenderfaces n’est pas homogene, ainsi la

couverture du Fe aux interfaces n’est pas complete.

Un bilan des données expérimentales collectéesegéd la sonde atomique, la

microdureté Vickers et la conductivité électriqoatsreportées dans le tableau 3. 1.

] Xm (% at. N F o

=t Cr ! )Fe (1023vm'3) (OAV)) Hy (kgimt) % IACS
Homogénéisé 0,78+0,09 |  0,090,01 5545 3146
Vieilli5h | 0,14+0,003| 0,025£0,0015 11,640,9| 1,320,2 | 1458 6146
Vieilli 10 h | 0,02240,008 0,010,001 | 2,7+0,4| 0,8620/1 158 76+10

Table 3. 1: Bilan des données expérimentales ¢élsc avec la sonde atomique
tomographique du systeme CuCr dans les états : demécsé, vieilli 5 et 10 h & 440 °Cp, X
la concentration du Cr et de Fe en solution soldlela densité des précipités, R fraction
volumique des précipités. Hv la microdureté Vicketrs la conductivité électrique donnée en

pourcentage de la conductivité standard internateodu Cu (IACS).

Remarque: les résultats de la microdureté montent que fatdude I'état vieilli 10 h est de

10 % plus grande que celle de I'état vieilli 5 &bfe 1), alors que la densité des précipités
diminue d'un facteur quatre. Cela pourrait étre aii changement du mécanisme de
franchissement dislocations / précipités, de méoamide cisaillement dominant dans I'état

5h au meécanisme d’Orowan dominant dans l'état 10E$m 03]. Pour vérifier cette
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hypothése, des tests de traction uniaxiale onrdtépises. Les résultats montrent qu’il y a un

changement significatif dans le comportement mégsnde I'alliage en fonction du temps de

vieillissement (Fig. 3. 12). La limite élastiqudatdée a 0,2 % de la déformation augmente de
42 MPa pour I'état homogénéisé jusqu’a 220 + 5 Nreapectivement 275 + 5) apres 5 h de
vieillissement (respectivement 10 h de vieillissathe
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Figure 3. 12 : Tests de traction uniaxiale deséthbmogénéisé, vieilli5 h et 10 h a 440 °C.

Le domaine correspondant a la déformation plastigs courbes de traction des états
étudiés a été ajusté avec une fonction reportés Héguation (3. 1) afin de déterminer
I'évolution du coefficient d’écrouissage (n) en étion du temps de vieillissement :

c=keg" (3.1)

Avec k une constante et n le coefficient d’écroages Les résultats obtenus sont reportés

dans le Tableau 3. 2.

Etat 60.20(MPa) om (MPa) n

Oh 42 200 0,44
5h 220 336 0,21
10 h 245 427 0,23

Tableau 3. 2 : Bilan des propriétés mécaniquesetis : homogénéisé, vieilli 5 h et 10 h a

440 °C.
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L’état homogéneéisé présente le coefficient d’éssage le plus élevé (n = 0,44) alors
gu'il est trés similaire dans les états vieillis1®t 10 h (respectivement 0,21 et 0,23). Ainsi,
I'état homogeénéisé révele une limite élastique fadde indiquant que la faible concentration
de Cr en solution solide ne donne pas lieu a usiskgment important par solution solide.
Cependant, il conduit & un écrouissage tres fatur Pétat vieilli 5 h, les observations en
sonde atomique tomographique ont montré la présénoe trés forte densité de précipités,
ainsi une faible concentration de Cr en solutiolideo(0,14 + 0,003). L’augmentation de la
dureté, de la limité élastique et de la résistankzerupture peut étre attribuée au durcissement
structural. Le vieillissement de 10 h conduit a dimeinution de la densité des précipités d’'un
facteur quatre, mais étonnamment la limite élastigontinue d’augmenter. Cependant,
comme montrent les données de la sonde atomiquegtaphique, les précipités de Cr sont
différents : les précipités sphériques ont presqampletement disparu aprés 10 h de
vieillissement a 440 °C, les précipités sont pltengds et ils contiennent plus de Cr. Dong, il
semble étre réaliste de supposer qu'aprés 10 hiaildisgement, les précipités sont plus
difficiles a cisailler, ainsi le mécanisme d’Orowaourrait étre dominant a ce stade de
précipitation. Par conséquence, méme s’ils sonthbmeux dans les premiers stades de
précipitation (forte densité de précipités), ilstsprobablement faciles a cisailler, ce qui
donne un faible durcissement structural par rappor précipités de structure cc présents
dans les stades avancés de précipitation.

3 Synthése et discussion sur la précipitation du Crahs le Cu

3.1 Synthése

Les premiers stades de précipitation du Cr daxulent été étudiés d’abord en MET
conventionnel, ce qui a permis de confirmer lesltéts rapportés dans la littérature (chapitre
1, p. 15-21). En fait, les précipités de Cr ddg¢ailanométrique ont été imagés en champ clair
grace aux contrastes résultants de la déformatiorésleau cristallin de la matrice de Cu.
Différents types de précipités coexistent dangptesiers stades de précipitation (cubique a
faces centrées et cubique centré). La proportiochdgjue type de précipité est difficile a
estimer, en particulier, comme rapporté dans taréiture [Fuj 00], il n’y a que le MET a
haute résolution d’'un précipité individuel qui péotirnir des informations précises sur leur

structure et leur relation d’orientation (N-W ou3j- Par ailleurs, la densité des précipités a
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éte estimée grace au MET analytique, mais cettenigge est incapable de fournir des

informations sur la forme en 3D, la compositionladraction volumique des précipités.

Les observations en sonde atomique tomographigtienontré que trois types de
précipités riches en Cr coexistent : des précigptgriques, des ellipsoides et des plaquettes.
Ces derniers sont liés a différentes structureslations d’orientation, tels que les précipités
sphériques ayant une structure métastable et uststale (cfc) avec la matrice de Cu (cfc).
Tandis que les précipités de forme ellipsoide ot structure cc et une relation d’orientation
N-W. Finalement, les précipités de forme plaqueité une structure cc et une relation

d’orientation K-S.

Les mesures de la composition des nano précigieé€r aux premiers stades de
précipitation montrent qu’ils contiennent une quansignificative de Cu. Notons que des
observations similaires ont été reportées danadede la précipitation du Cu (cfc) dans une
matrice de Fe (cc), lorsque des précipités métiestale Cu cohérents (cc) germent avec une
guantité significative de Fe [Goo 73, Par 96].

Si on néglige la présence du Fe et en se basana sugurbe de la Fig. 3. 13, il semble

raisonnable de supposer que la solution solideufer €st une solution binaire réguliere.
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Figure 3. 13 : Enthalpie de formation d’'une solatgmlide CuCr (cfc et cc) en fonction de la

concentration en Cr (d'apres [Mic 97]).
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En faisant cette hypothese, la solubilité de Gusda Cr (cfc) peut donc étre exprimée

suivant I'équation 3. 2 [Gib 75] :

Xcu = exp-(Z)/kT (3. 2)

Avec Z la coordinance (Z = 12 pour cf@),I'énergie d'ordre effective, k la constante de
Boltzmann (k=1,38 16° J/K) et T la température (en kelvin).

D’autre part, I'enthalpie de mélange d’une solutsatide réguliére peut étre exprimée suivant
'équation 3. 3 :

AH = NaZe X(1-X) (3.3)

Avec Na le nombre d’Avogadro (N= 6,02 16° at. / mole) et X la concentration du Cr.

A partir de la Fig. 3. 13, quand X = 20 % at. 8H = 13 KJ/mole. Donc, I'énergie d’ordre

effective vaut = 70 meV.

Il en découle qu'a 440 °C, la solubilité du Cuccdé dans le Cr vaut 120 ppm. Cette
valeur est bien inférieure a nos observations edesatomique tomographique. Cela montrait
donc que la précipitation du Cr dans le Cu ne ast la théorie classique de la germination.
Pour identifier le mécanisme de précipitation dudans le Cu aux premiers stades de
précipitation, calculons tout d’abord les différetérmes qui rentrent en compétition lors de
la germination du Cr dans le Cu (force motrice denmination, énergie d’'interface et énergie
élastique).

3.1.1 Force motrice de germination

La force motrice de germination non classique) des précipités de Cr de

composition X peut étre calculée a partir de I'équation 3. 5([80] :

X 1-X
AQch = - %{%(XB_XO)Z _ (XB In[X—EJ + (1—XB)In(1_ XSJH (3. 4)
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Avec V; volume d'une mole de la phage(Vp = NaVa = 7 10° m®), X, la composition
nominale du Cr en solution solide de la matrice| ¢ température réduite définie comme

suit :

T
=— 3.5
n T (3.5)

Avec Tc la température critique définie comme suit

Te= 2 (3. 6)

A partir des données de la sonde atomique tombgpae, la concentration de la
matrice en Cr vaut €= 0,78 = 0,09 % at., si on suppose qu’aprés 1@ Ri€illissement a
440°C la décomposition est totalement terminéecd@g= 0,022 + 0,008 % at. PourgX 50
% at. Cr, la force motrice de germination vagg = - 1,35 18 J/n?

Remarque : il est évident que la force motrice de germinataion précipité de Cr de

composition X% dépend de sa structure cristallographique (etiples petite lorsque la phase
est métastable). Par ailleurs, la Fig. 3. 13 mogtre I'enthalpie de mélange d’'une solution
solide de CuCr varie peu en fonction de la strgctiour des raisons de simplification, on
suppose dans la suite que la force motrice de gatian est la méme quelque soit la

structure cristallographique du précipité.

3.1.2 Energie d’interface

L'énergie d’interface Cu / Cr dépend de la stmectristallographique des précipités.
Pour I'estimer, on distingue deux cas : précipaétiucture cfc et précipité de structure cc.

3.1.2.1 Energie d’interface d’un précipité cfc

A notre connaissance, aucune valeur d’énergigetface Cr (cfc) / Cu (cfc) n'est
rapportée dans la littérature. Par ailleurs, si @onsidére que I'énergie d’interface
Cr(cfc)/Cu(cfc) est due aux interactions chimigaag premiers voisins, cette valeur peut étre

estimée a partir de I'équation 3. 7 [Gib 75] :

87



Chapitre 1l : Résultats et discussions — System€rC

Yerereycueie) (Xp) = € (Xp - Xa) / @c)” = Yo(Xp - Xa)® (3.7)

Avec Xg la composition du précipité en CrqXa composition de la matrice en Cgyde
paramétre de maille de Cu (cfc) vaut 0,361 nmygtl'énergie d’une interface de
Cr(cfc)/Cu(cfc) d’un précipité pur en Cro(= 86 mJ / rf).

D’autre part, la solubilit¢ du Cr dans la matrict ges faible [Mas 87], donc on peut la

négliger devant celle du précipité. Par la suéguiation 3. 5 devient 3. 8 :

Ycu(cfe)/Cr(ce) (XB) = yO(XB)2 (3- 8)

Finalement, I'énergie d'interface par précipité@rede structure cfc (&™) peut étre calculée

a partir de I'équation 3. 9 :
Ece™ = Yeueioycrei S = Yo Xp )2 S (3.9)
Avec S la surface de l'interface précipité / matrice
3.1.2.2 Energie d’interface d’'un précipité cc

Pour raison de simplification, on suppose queel§ie d’interface de structure cc ne
dépend pas de son relation d’orientation (N-W o®)Kavec la matrice de Cu. Par ailleurs,
I'énergie d'interface de Cr (cc) / Cu (cfc) vauf® = 625 mJ/m [Agu 07]. L'origine de
I'énergie d’interface d’'une structure incohérenst & la fois chimique et structurale. Si on
suppose que la contribution de I'énergie d’origoiemique vautycr(cc)cucic)= 86 mJ/n
(énergie d'interface cohérente), cette valeur est fois plus petite qug ‘. Ceci montre que
I'énergie d’interface de Cr(cc)/Cu(cfc) varie prbEment peu avec la composition du

précipité et on peut donc écrire :
Yeugeteycriee)(Xp) = Yoo = 625 mJ/m (3. 10)

L'énergie d'interface par précipité de Cr de stmetcc (E.™), peut étre calculée & partir de

'équation 3. 11 :
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Eccint = VOCC S (3.11)

3.1.3 Enerqgie élastigue

Comme pour I'énergie d’interface, I'énergie élqgé 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 abhérent avec la matrice est estimée
en utilisant I'équation 3. 12 [Esh 56] :

AQel = Ecu 8% 1 (Lvcy) (3. 12)

Avec E, (130 GPa) le module de Young du @y, (0,34) le coefficient du poisson du Cu, et
d I'écart a la cohérence qui peut étre calculé &rpde I'équation 3. 13 :

5= (35— ) | 2 (3.13)

Avec g (respectivement @) le parametre de la maille du précipité de Cr )(cfc
(respectivement de la matrice (cfc) de Cu). Le im@tee de maille du Cr dans la structure cfc
est arcic = 0,368 nm [Pea 64], en utilisant la loi de Vegaitldest possible de suivre
I'évolution du parameétre de maille du précipité fenction de la composition (équation 3.
14) :

a(X) = acu + (ercre— @) Xp~ (3. 14)

Par la suite, I'énergie élastique(£®) d’un précipité de volume \et de composition X'

s’écrit comme suit :
Ecte® = Ecud0? (Xp™)2 Vp ! (1 -vcy) (3. 15)

Avecd est I'écart a la cohérence d’un précipité cfcgmiCr calculé avec I'équation (3. 13).

89



Chapitre 1l : Résultats et discussions — System€rC

3.1.3.2 Energie élastique d’'un précipité cc

Les précipités de structure cc respectent deatioek d’orientation avec la matrice de
Cu (N-W et K-S). Dans les deux cas, la morpholaips précipités développée n’est pas
sphérique. Ainsi, I'écart a la cohérence entre #rite et les précipités (cc) varie en fonction
des directions cristallographiques (voir annexePBr conséquent, I'équation (3. 10) n’est
plus valable dans ce cas. Ceci rend I'estimation’@wergie élastique d’un précipité de
structure cc tres difficile. Par ailleurs, vue \@deurs de I'écart a la cohérence dans les deux
relations d’orientation (N-W et K-S), quelques dgstions peuvent toujours étre crées a
l'interface précipité / matrice (voir annexe 1).
Pour raison de simplification, on suppose que kesipités de structure cc sont totalement
relaxés juste avec une seule dislocation. L'énegtastique par unité de longueur d'une

dislocation peut étre calculée a partir de I'équraB. 16 [Cah 90b]:

Ef=pb’In(R/R)/4r (1- KV) (3. 16)
Avec M= Ecy/ 2(14vcy) (3.17)
K une constante qui vaut 1 dans le cas d’'une difitmt vis et 0 dans le cas d’une dislocation
coin, 1 le module de cisaillement, b le vecteur de Budgela dislocationy le coefficient de
Poisson, R le rayon du cceur de la dislocation et R la distasar laquelle le champ de
contrainte de la dislocation s'étend.
Dans la suite, nous avons supposé que :
» Le vecteur de Burger est estimé a b = 0,255 nre¢tdan dense du Cu).
« K =0 méme sila nature exacte de la dislocationesnnue.

* Ry = b selon I'estimation classique

* La longueur de la dislocation L est estimée en ss@pt que le précipité est sphérique,

elle est calculée a partir de I'équation 3. 18 :
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L= (6n°Vy)" (3. 18)

R est la moitié de la distance moyenne entre Iésigités (¢). En supposant que les
précipités sont distribués d’'une maniére parfaitgrhemogene dans la matrice, la distance d

peut étre estimée a partir de I'équation 3. 19 :
dp = (Vp/ f)? (3. 19)

Avec V, le volume moyen des précipités etd fraction volumique des precipites calculée a

partir de I'équation 3. 20 :
fu = (Xo— Xeq) / (X" - Xeg) (3. 20)

Par la suite, I'énergie élastique associée a laaditon d’un précipité de volume,\ét d’'une
concentration en Cr X' peut étre exprimée comme indiqué dans I'équatic@i3

& =pb’In (dy/ 2b) (6N V) 4n (3. 21)

3.2 Comparaison de la cinétique de précipitation des m@cipités de Cr de structure

cfcetcc

Une fois nous avons calculé la force motrice dengeation, I'énergie d’interface et
I'énergie élastique, il est possible d’estimerdgan critique (r*) de germination (équation 1.
3, chapitre 1, p 10), la barriere d’énergie lik&¢) de germination (équation 1. 4, chapitre 1,
p 11) qu’il faut franchir pour former un germe dellé critique et finalement le flux de
germination (J*) de chaque type de précipité (équatl. 9, chapitre 1, p 12). La
confrontation des résultats expérimentaux aux taldinéoriques permet de mieux
comprendre le mécanisme de précipitation du Cr danSu dans les premiers stades de

précipitation.

Le rayon critique d’'un germe contenant 50 % atd€structure cfc vaut g = 0,32A.
Il est plus petit que le rayon atomique (soit 1,pdur le Cu), ce qui est absurde. Ceci est
probablement d0 a la faible valeur de I'énergienteiface et I'énergie élastique devant la

force motrice de précipitation. D’autre part, leyaga critique d’'un germe de structure cc
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contenant 50 % at. Cr vautg= 10 A, il est trente fois plus grand que son hagok cfc.

Par ailleurs, la barriere d’énergie libre d’'un geraritique de structure cfc (respectivement
cc) vaut 0,57 meV (respectivement 18 eV). A padir ces résultats, il semble que la
germination des precipités de Cr de structure sfertrémement facile en comparaison avec

les précipités de structure cc.

Afin de comparer le flux de germination de chatygee de précipités (cfc et cc), nous

avons calculé le rapport de ces deux derniers {igqua. 20) :

Jete _ ZecBetc eX[{AG‘CC ~AGcfc ]GX{MJ (3. 22)
Jec ZodBec KT t

Tout d'abord, il faut déterminer le facteur de Amlith (Z), le taux d’accrochag@*) et le
temps d’incubationt) pour chaque type de précipités (cfc et cc). Ueutade ces derniers
dépend du rayon critique du germe (voir chapitrp 11-12). Rappelons que le rayon critique
calculé pour un germe de structure cfc n'a pasetis physique (g < ra). Par conséquent,
en utilisant la valeur de &, les calculs de &, P*cic et 1cic Seront erronés. Par ailleurs,
généralement le facteur de Zeldovich varie entt®d ket 1/20, il est d’autant plus grand que
le rayon critique est petit. Donc, il semble étogidue de supposer que le facteur de
Zeldovich vaut approximativement 1/20 (ce qui ravi@ supposer que le germe critique
contient quatre atomes). Ensuite, il est possildecdiculer le taux d’accrochag¥ en
fonction de Z a partir de I'équation 3. 23.

g = 4TDXo Var [V 3. 23)
at 2mz\kT

Dans le cas d’'un précipité de structure cc, lesutalde Z, B*.c et t.c ont été effectués en

utilisant la valeur du i%. Les résultats obtenus sont rapportés dans leaald. 3.
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z B (s T(S)
cfc 1/20 0,047 212
cc 1/55 2 13,7

Tableau 3. 3 : Bilan de calcul du facteur de ZeidoyZ), le taux d’accrochadi¥ et le temps

d’incubationt a 440 °C pour des précipités de structure cfcet c

Pour une seconde, on trouve qug.J Jc. = 3.1 16% Cela montre que le flux de
germination de précipités de structure cfc est bigmerieur a son homologue de structure cc.
C’est sirement pourquoi la proportion de précipdésstructure cfc est prépondérante aux
premiers stades de précipitation.

3.3 Effet de la présence de Cu dans les précipités du C

Il est évident que la présence de 50 % at. Cu tenprécipités de structure cfc
minimise d’un facteur quatre I'énergie d’interfg@éguation 3. 7) et élastique (équation 3. 13).
Cependant, dans le cas d’'un précipité de structréénergie d’'interface de ce dernier varie
peu avec sa composition (équation 3. 9). La questio se pose donc, quel est I'effet de la
présence de Cu sur I'énergie élastiqgue des présipi¢ structure cc ? Pour répondre a cette
guestion, il faut savoir comment le parametre délendiun précipité de structure cc varie en

fonction de sa composition.

Le paramétre de maille de Cu de structure cc &atc) = 0,29132 nm [Ger 97], il
est plus grand que celui du Cgf{ac) = 0,288 nm). En appliquant le modéle de sghduees,
on trouve aussi que le parametre de maille de Cstrdeture cc est plus grand que celui du
Cu (a(cc) = 0,294 nm).

En appliquant la loi de Vegard, il est possible mtexant de suivre I'’évolution du parametre
de maille des précipités de structure cc (équadiod2). Ensuite, de calculer les nouveaux

écarts a la cohérence;) selon les relations d’orientation N-W et K-S.
accp(x) = acr + (8cu,cc— @) chr (3. 24)

Remarque: contrairement au systeme CuFe [Eck 93], la éoM&gard est respectée dans le

systeme CuCr. Tel que, le paramétre de maille daahation solide de GyCrso de structure
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cc vaut a(CghCryg) = 0,28939 nm [Ger 97]. En appliquant la loi deg¥ed pour la méme
composition du Cr, on trouve une valeur en trés dmord avec [Ger 97] (soit a(§Gr7o) =
0,28934 nm).

En appliguant la loi de Vegard, il est donc possid# suivre I'évolution des écarts a la
cohérence dans les relations d’orientation N-W €% Ién fonction de la composition du
précipité (équation 3. 25).

& = (d(Cu) —d(Cr)) / d(Cu) (3. 25)
Avec d(Cu) la distance interatomique du Cu suivant laedion i et d(Cr) la distance

interatomique du précipité de Cr ayant une compmsib(pcr. Les résultats obtenus sont

rapportés dans le tableau 3. 4 :

N-W K-S
Xp~" (% at. Cr) 100 50 X" (% at. Cr) 100 50
(111}, /1 (110 | &1=2,3% €1=1,7% | (111),// (110}, £.=2,3% e1=1,7%
[0'11]Cu n [001kr €= 8% gh= 7,3 % ['101]Cu I ['111]Cr &= 2,2 % gh= 1,6 %
[-211]cy / [-110k; | 65 =-12,8% | €'3= 13,5 %| [-1-12]c, // [-112)k, | €3=-52,7 % | €'3=-53,6 %

Tableau 3. 4: Bilan de calcul des écarts a la remio@ des précipités de structure cc,

contenant respectivement 50 et 100 % at. Cr, stlaaelation d’orientation N-W et K-S.

Quelque soit la relation d’orientation (N-W ou K-&es précipités de structure cc, la
présence du Cu minimise I'écart a la cohérenceastiiles directions douces. En I'occurrence,
les directions de croissance des précipités, cenquimise I'énergie élastique et facilite par la

suite la croissance des précipités.

Bien que la présence du Cu dans les précipitbgsien Cr minimise leur énergie
élastique et d’'interface, il faut noter que l'eriii@ de mélange du systéme CuCr (Fig. 3. 13)
est extrémement grande. Afin d’avoir une idée &omdie de grandeur de chaque terme,
prenons un précipité sphérique de rayon 1 nm, detste cfc et contenant 50 % at. Cr.
L’enthalpie libre de mélange & 440 °C est estiméeGH, = 86 eV, I'énergie d'interface

E«c™ = 1,6 eV et I'énergie élastiqued = 0,4 eV. Cela montre clairement que la présence
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du Cu dans les précipités du Cr ne peut pas énibuste seulement a la minimisation de
I'énergie élastique et d’'interface. La question sglipose maintenant, est ce que c’est possible
d'un point de vue thermodynamique de germer de<igités contenant une quantité
significative de Cu ?

Pour répondre a cette question, nous avons cornggain énergétique pour une mole de Cu
contenant X de Cr, lors de sa transformation d’une solutididecsursaturée (Etat 1) vers un

état vieilli (Etat 2) contenant une densitg)Bonstante de precipités.

3.3.1.1 Etat 1 : Solution solide sursaturée

L’énergie libre AG) du systéme a une température (T) peut étre |éal@u partir de
'équation 3. 26 [Por 81] :

AG(T) =AH - TAS (3. 26)

L’enthalpie du mélangeAH) peut étre estimée a partir de la Fig. 3. 13.rRes faibles
concentrations, I'enthalpie de mélange varie lireraent avec la composition du Cr suivant

I'équation 3. 27 :

AH = 82520 X (3. 27)

D’autre part, I'enthalpie de configuration A¥F) peut étre calculée a partir de I'équation 3. 28
[Por 81] :
TAS = — RT [XInX + (1-X)In(1-X)] (3. 28)

A partir des résultats expérimentaux, la compasitia Cr en solution solide vaui X 0,78
% at. Cr. Par la suite, I'enthalpie du mélange 'enhthalpie de configuration valent
respectivement 643 et 270 J/mole. Dak@; = 373 J/mole.

3.3.1.2 Etat 2 : précipitation du Cr dans le Cu
Soit AG; I'énergie libre du systeme apres précipitationGiudans le Cu a 440 °C.
Pour des raisons de simplification, on suppose tpge précipités sont sphériques,

monodispersés, de méme structure (cfc ou cc) etéee composition p{voir Fig. 3. 14).
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®

®)
(%) ®)

Figure 3. 14 : Schéma montrant une mole de Cul{&sgn) contenant une densité, e
préecipités riches en Cr (la phag les précipités de Cr sont sphériques, monodigserde
méme structure (cfc ou cc) et de méme compositipn X

L’énergie libre par mole de I'état AG,, équation 3. 27) représente donc la somme de
I'énergie libre de la matriceAG,), I'énergie libre des précipitéAGg), I'énergie élastique &
et I'énergie d'interface (k) des précipités :

AGy= AG, + AGp + Eg + Bt (3. 29)
L’énergie libre AG,) de la matrice, est calculée a partir de I'équa8030 :

AG, = (AH, — TAS,) * f\* (3. 30)

Pour une composition X I'enthalpie de mélangeAd,) et I'enthalpie de configuration
(-TAS,) de la phase ont été calculées respectivement a l'aide destiemsa3. 25 et 3. 26.
Alors que §* représente la fraction volumique de la phagealculée a partir de I'équation 3.
18). D'autre part, I'énergie libreAGg) de N, précipités de Cr et de compositiory st
calculée a partir de I'équation 3. 31 :

AGg = (AHp — TASy) * f/° (3. 31)

L’enthalpie de mélange de la phgsest estimée directement a partir de la Fig. 3 Al&s
gue l'enthalpie de configuration est calculée atipale I'équation 3. 28. Finalement, la

fraction volumique de la phagevaut £ = 1 - §,°
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L’énergie d’interface de Nprécipités peut étre calculée a partir de I'équea8. 32 :
Eint = Nop(Yint * Sp) (3.32)

Le nombre de précipités gNest estimé a partir de I'équation 3. 33 :
Np = (Vi * £.,) 1V, (3. 33)

Avec Vi, le volume molaire (¥, = 7 10° m® pour le Cu), donc, I'énergie d'interface s'écrit

comme suit (équation 3. 34) :

Eint = 30t * Ve * 7)) /1 (3.34)
L'énergie d’interface est calculée a partir de ligtion 3. 6 pour un précipité de structure cfc
et de I'équation 3. 9 pour les précipités de stmgctc, r le rayon d’un précipité sphérique de
volume .
Finalement, I'énergie élastique dg précipiteés est calculée a partir de I'équatioBS3:

Eel = No(AQei * Vp) (3. 35)

L’énergie élastiqueAge|) est calculée a partir de I'équation 3. 12 pouptetipité cfc et par

I'équation 3. 21 pour un précipité cc.

Une fois I'énergie libre de I'état 2 est estiméegst possible de calculer le gain

énergeétique de la transformatiox@) a partir de I'équation 3. 36 :
AG =AG; - AG, (3. 36)
La transformation la plus favorable d’'un point deevthermodynamique, est celle qui

représente un gain énergétique plus grand (gBifplus petit). Dans la suite, on s’intéresse
aux stades de germination et de croissance.
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3.3.1.2.1 Stade de germination

Dans le stade de germination, nous avons compagaite énergétique de quatre
configurations différentes. Le choix du volume déqpité et de la concentration en Cr dans

la matrice de Cu a été baseé sur les résultatsstde atomique tomographique.

Configuration 1 : germination de précipités purs en Cg X100 % at. Cr), de structure cc et
de volume \j = 5 nni. On fixe %, & 0,2 % at. Cr.

La densité de précipités dans cette configuratiant 8,12 1& précipités / mole.
Ainsi, La fraction volumique de la phase (respectivement la phad® vaut 99,42 %
(respectivement 0,58 %). En utilisant les équat®n30, 3. 31, 3. 34 et 3. 35, on trouve que
AG, =79 J/moleAGg = 0 J/mole, & = 39 J/mole et & = 72 J/mole. DonAG, = 192 J/mole
et par la suit\G = -183 J/mole.

Configuration 2 : germination de précipités purs en Cg X100 % at. Cr), de structure cfc,
de volume \ = 5 nn? et X, = 0,2 % at. Cr.

De la méme facon que la configuration 1, on trof@ = 79 J/moleAGg = 40 J/mole, k=
3 J/mole et [ = 10 J/mole. DonAG; = 132 J/mole et par la suitds = - 241 J/mole.

Configuration 3 : germination de précipités contenant 50 % at. Crstilecture cc et de
volume \, = 5 nn.

Tout d’abord, calculons la composition de la mati(X,) aprés la germination de,¥ 8,12

108 précipités / mole contenant 50 at.% Cr (équaticdir} :
Xa = (XoNa - Ncr/phasg) / Na (3.37)

XoNa la fraction des atomes de Cr dans une mole deX@ia(= 4,7 16" at. Cr), Ner/ phases

représente le nombre d’atome de Cr dans la ghassculée a partir de I'équation 3. 38 :

Ner/phasg = Np * Ner/ precipits (3. 38)
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Avec Ncr / précipite = Vp /! 2(Vay) = 215 at. Cr (le nombre d’atome de Cr par pré€)piPar la
suite, Ner/phasg = 1,75 16" at. Cr. Donc, la nouvelle composition de la maten Cr est 0,49
% at. Cr.

Finalement, en utilisant les équations 3. 30, 3.33B4 et 3. 35 pour cette configuration, on
trouveAG, = 218 J/moleAGg = 103 J/mole, k= 39 J/mole et & = 72 J/mole. DonaG; =
432 J/mole et par la suiteG = + 59 J/mole.

Configuration 4 : germination des précipités contenant 50 % at. €rstucture cfc, de
volume \j, = 5 nn? et X, = 0,49 % at. Cr.

De méme, on trouvAG, = 218 J/moleAGs = 109 J/mole, E= 1 J/mole et i = 3 J/mole.
DoncAG; = 331 J/mole et par la suités = - 42 J/mole.

Pour une meilleure comparaison, un bilan de calssiss des quatre configurations

choisies dans le stade de germination est rapfartg le tableau 3. 5 :

Configuration 1 | Configuration 2 | Configuration 3| Configuration 4
J/mole| SSS| X =100 % at. Ct Xg =100 % at. Ct X =50 % at. Ct X =50 % at. Cr
cc cfc cc cfc
AG, | 373 79 79 218 218
AGg -- 0 40 103 109
Eel -- 39 3 39 1
Eint -- 72 10 72 3
AG -- -183 -241 +59 -42

Tableau 3. 5 : Bilan de gain énergétique pour lestrg configurations choisies dans le stade

de germination.

A partir de ces calculs, il semble que la germamaties precipités purs en Cr et de
structure cfc est la configuration la plus favoeali®ar ailleurs, la germination des précipités
contenant 50 % at. Cr et de structure cc n'est passible d'un point de vue
thermodynamiqueAG > 0). En revanche, celui de précipités de streatfc contenant 50 %

99



Chapitre 1l : Résultats et discussions — System€rC

at. Cr est négatif (configuration 4), elle a dome yrobabilité non nulle pour se produire. Il
est évident que les résultats expérimentaux ne pasten accord avec les prévisions
thermodynamiques. Ce désaccord peut étre attridaénagligence de l'effet du Fe qui se
trouvait aux cceurs des précipités riches en Cipaemiers stades de précipitation. Bien qu'il
soit présent en faible teneur (quelques pourcetasiigque), il peut avoir une influence
drastique sur leur composition. En fait, le FeeeCr sont deux éléments immiscibles [Mas
87], la présence du Fe peut réduire considérablefaequantité de Cr dans les précipités.
Cette interprétation est renforcée par les resudgperimentaux qui ont montré que lors de la
croissance de précipités, ces derniers s’enriahiissse Cr d’une fagon concomitante avec un
rejet du Fe aux interfaces précipités / matricg.(Bi 10 (c)). Une couche mince riche en Fe a
l'interface entre le précipité riche en Cr et latnma de Cu conduit a la formation de
nouvelles interfaces : Cu / Fe et Fe / Cr au lieuGdi / Cr. L'énergie d’interfac@cy / re
(respectivementr. ; c) de l'interface Cu / Fe (respectivement Fe / Gif) @mprise entre
0,121 & 0,318 J ™[Koz 08] (respectivement 0,047 & 0,213 ¥ fivan 08]). Une simple
comparaison de ces derniers avec I'énergie d’'mteride Cu / Cr (0,625 JrpAgu 07]), il
semble que l'origine de la ségrégation du Fe aterfaces Cu / Cr peut étre entierement

attribuée a une minimisation de I'énergie d’inteefahimique.

3.3.1.2.2 Réqgime de croissance

Dans le régime de croissance, on suppose que kssulgrécipités de structure cc
existent, ils restent sphériques, contenant 70.%ragt font 10 nrh Lors de la croissance, la
composition de la matrice diminue de 0,2 % at. Orla% at. Cr. Ainsi, deux configurations

sont envisageables lorsque les atomes de Cr difwees un précipité qui existe déja :

Configuration 1 : les précipités croissent en volume et conseneamtdomposition constante

Configuration 2 : les précipités conservent leur volume constastkgirichissent en Cr.

Afin de savoir la configuration la plus favorableir point de vue thermodynamique,

nous allons comparer leur bilan énergétique.

Configuration 1 : calculons d’abord le nouveau volume des précipitgs(équation 3. 39)

lorsque la composition de la matrice devient 0,at%Cr.
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Vo= (Vi * PP IN, (3. 39)
Avec '} |a fraction volumique de la phagdorsque % = 0,1 % at. Cr

Le nouveau volume de précipités egt ¥ 12 nnt. En utilisant les équations 3. 30, 3. 31, 3.
34 et 3. 35 pour cette configuration, on trouve 4G = 30 J/moleAGg = 130 J/mole, k=
28 J/mole et f; = 90 J/mole. DonAG, = 278 J/mole et par la suités = - 95 J/mole.

Configuration 2 : la nouvelle composition des précipités lorsque=>0,1 % at. Cr peut étre

calculée a partir de I'équation 3. 40 :
X'p= (NPCr + Naer) I N5 (3. 40)

Avec Ny nombre d’atomes par précipité de volumg M ¢, le nombre d’atomes de Cr par
précipités de volume 10 riret de composition 70 % at. Cr. Il est calculé @ipde I'équation
3.41:

NFer = Xp(Vp / Va) = 603at. (3. 41)

N¥ représente le nombre d’atomes a ajouter & chageépjté lorsque la composition de la

matrice vaut X; = 0,1 % at. Cr. Il est calculé a partir de I'égoat3. 42 :

N¥ = Na (Xo - X'o) / Ny, = 104 at. Cr (3. 42)
Donc la nouvelle composition des précipités vayt=x82 % at. Cr. En utilisant les équations
3. 30, 3. 31, 3. 34 et 3. 35 pour cette configaraton trouve quaG, = 30 J/moleAGg = 68

J/mole, E = 28 J/mole et & = 82 J/mole. DonAG; = 208 J/mole et par la suités = - 157

J/mole.
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Le bilan de ces calculs est rapporté dans le tal3eé :

Configuration 1 Configuration 2
Jimole| SSS| Ve =12 nr, X5 = 70 % at. Cf Vp = 10 nni, X = 59 % at. Cf
AG, | 373 30 30
AGy | - 130 68
Ea | - 28 28
Ene | - 90 82
AG | - - 95 - 165

Tableau 3. 6 : Bilan de gain énergétique pour éscaonfigurations choisies dans le stade de

croissance.

Ces calculs montrent clairement que d'un point vl thermodynamique, les
précipités ont intérét a se purifier en Cr avangdessir. Ceci n’est cependant pas en accord
avec les observations expérimentales. La différemtee les observations expérimentales et
ces calculs théoriques peut étre attribuée a dets einétiques qui ne sont pas pris en compte
dans le calcul. En effet, le coefficient de diffuside Cu dans le Cr (cc) a 440 °C (4,1
10'cn? s* [Rob 80]) est plus petit (deux ordres de grandgue) celui du Cr dans le Cu (cfc)
(1,5 10%cn? s* [Kam 89]). Donc, le précipité a besoin d’un teripgortant pour éjecter tout

le Cu dans la matrice et parvenir a une conceatrate Cr supérieure a 99 % at.

4 Conclusions sur la précipitation du Cr dans le Cu

Les premiers stades de la précipitation du Cr dexesmatrice de Cu ont été étudiés
par le MET conventionnel et la sonde atomique taimpigique. Trois types de précipités ont
été observés: des spheres (S), des ellipsoidext (s plaquettes (P). Les précipités les plus
petits ont une forme sphérique et contiennent étiret 55 % at. Cr, ils ont certainement une
structure cfc cohérente avec la matrice de Cu.frésipités sous forme d’ellipsoides sont
plus grands et contiennent entre 60 et 80 % atilsCont certainement une structure cc avec
une relation d’orientation suivant N-W avec la ritatrde Cu. Finalement, les précipités sous
forme de plaquette sont les plus gros et contiegnaetne 85 et 100 % at. Cr, mais la plupart

d’entre eux ne sont pas purs en Cr comme prévuti ga diagramme de phase CuCr [Mas
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87]. lls sont attribués a des précipités de strecte avec une relation d’orientation suivant
K-S. A partir des données expérimentales et desinzgts thermodynamiques, trois
mécanismes de précipitation du Cr dans le Cu pe@tenproposés :

Mécanisme 1 :Durant les premiers stades de précipitation, tenggation de précipités avec
une structure cfc et / ou B2 est prépondérantegpgort aux germes de structure cc (N-W et
K-S). Lors du stade de la croissance, les présipitétastables (de structure cfc et/ ou B2) se
dissolvent entrainant une augmentation du Cr eutisal solide et par la suite, une éventuelle
germination homogeéne de nouveaux précipités dectatel cc. Enfin, dans le stade de
coalescence, les précipités ayant une relationatitation suivant K-S croissent au détriment
de ceux ayant une relation suivant N-W. Ce mécamisst tout a fait plausible, surtout que
les résultats de la sonde atomique tomographiquenontré la coexistence des précipités de
structure cfc et cc (N-W et K-S).

Mécanisme 2 :La germination de précipités sphériques, de straatfc contenant entre 30 et
55 % at. Cr. Ensuite, une germination hétérogere ptécipités de structure cc sur les
précipités de structure cfc. La force motrice d’éwventuelle précipitation hétérogene ne peut
pas étre la minimisation de I'énergie d’interfacel@nergie élastique, mais de la présence
d'une grande quantité de Cr dans les précipitésteture cfc. Ce qui permet d’avoir une
germination plus facile et plus rapide. Par aikgw’est difficile de confirmer ce mécanisme
expérimentalement (en utilisant le MET conventidrmela sonde atomique tomographique)
parce que cela nécessite de montrer une coagutigmprécipités nanométriques de structure

cfcetcc

Mécanisme 3 :La présence de trois types de précipités peutétesultat d’'une séquence de
précipitation dans laquelle leur morphologie évaligela sphere vers les plaguettes passant
par I'ellipsoide. Cette séquence peut étre imagoodeme suit : d’abord, la germination de
précipités sphériques contenant entre 30 et 55 .%matet de structure cfc. Ensuite, la
transformation de ces derniers vers une structtdenmée chimiquement tel que B2. Apreés,
les précipités sphériques se transforment versréepités sous forme des ellipsoides, de
structure cc (N-W) et contiennent entre 60 et 8at%Cr. Ces derniers se transforment a leur
tour vers des précipités sous forme des plaquettetenant entre 85 et 100 % at. Cr et de
structure cc (K-S). Finalement, la ségrégation dwaéx interfaces Cu / Cr afin de minimiser

I'énergie d’interface d’origine chimique. La tratish entre précipité de structure cfc vers un
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précipité de structure cc lors de cette séquenuaegiee effectuée selon la transformation de
bain [Wec 53].
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Partie B : Effet d’'une déformation plastique sur lemécanisme de

précipitation du Cr dans le Cu

L’'objectif de cette partie est de déterminer keffd’'une déformation plastique

préalable sur le mécanisme de la précipitation dda@s le Cu.

1 Effet de la déformation sur 'alliage CuCr

La courbe de la Fig. 3. 15 représente I'évolutiedalmicrodureté en fonction du taux
de déformation de I'alliage CuCr homogénéisé. Limiéation par laminage conduit a une
augmentation rapide de la dureté aux premiers staeléa déformation. A partir d’'un taux de
déformation de 1,2, on enregistre une faible augatem de la dureté au cours de la
déformation. La contribution de I'écrouissage déagsgmentation de la dureté de l'alliage
CuCr est estimée a 100 Hv (aprés un taux de défanmde 3,3). Ces résultats sont en accord
avec la littérature [Liu 06].
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Figure 3. 15 : Evolution de la dureté de I'alliggeCr en fonction du taux de déformation par

laminage.
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Les observations en microscopie é€lectronique asmnégssion de l'alliage CuCr
déformé par laminages( = 1,2) montrent que la microstructure est condéitde cellules de
dislocations (Fig. 3. 16 (a)) et d’'une structuretyjge « pancake structure » (Fig. 3. 16 (b)).
Dans les deux cas, les clichés de diffraction spwadants montrent que les taches de
diffraction sont étalées ce qui est typique a dblda désorientations entre les cellules de

dislocations.

Figure 3. 16 : Images de MET en champ clair déidgé CuCr déformég( = 1,2) montrant

des cellules de dislocations allongées suivaniréciion du laminage (a) et (b).

Comme attendu, les observations en MET de I'éthdra®® €, = 1,2) ont montré que
I'origine de l'augmentation de la dureté de I'adiea CuCr au cours de la déformation par
laminage, est la formation d'une forte densité ddlutes de dislocations (effet de

I'écrouissage).

2 Cinétique de précipitation pour I'alliage laminé

Pour étudier l'effet d’'une déformation plastiqueégdable sur le mécanisme de
précipitation du Cr dans le Cu, trois différentastg@tdéformésg( vaut respectivement 0,7, 1,2

et 2,3) ont subi un traitement de précipitatiorta 4C.
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2.1 Microdureté

La courbe de la Fig. 3. 17 représente I'évolutienla microdureté des états déformeés
(respectivement 0, 0,7, 1,2 et 2,3) de l'alliageC€ean fonction du temps de vieillissement a
440°C.
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Figure 3. 17 : Evolution de la microdureté dessétiiformés (respectivement 0,7, 1,2 et 2,3)

de I'alliage CuCr en fonction du temps de vieiisgent a 440 °C.

Le traitement de précipitation a 440 °C des étaferthés conduit a une augmentation
rapide de la dureté en fonction du temps de \gsilinent, tel que les trois états déformés
atteignent tous leur pic de dureté juste aprésli@ wieillissement (au lieu de 10 h dans un état
non déformeé). Ainsi, le maximum de la dureté atteians les états déformés est largement
plus grand par rapport a leur homologue non défammegpectivement 185 + 1@,(= 1,2)
versus 155 * 8 Hveg( = 0)). Cependant, les contributions de I'écrouiss@t de la
précipitation ne sont pas cumulatives. Apres 2 kiddlissement, la dureté de I'état déeformé
ev = 0,7 reste constante avec le temps de vieilliss¢mlors qu’elle décroit linéairement pour
'état déformée, = 1,2. Finalement, la dureté de I'état déformé= 2,3 décroit plus
rapidement jusqu’elle atteint apres 24 h de vesiment une valeur plus petite que celle de
I'état non déformé. Cela indique qu’aux stadesidéligsement avancés, nous avons perdu la

contribution de I'écrouissage certainement a calesphénomenes de recristallisation et de
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restauration. Par ailleurs, le maximum de la duedtéint apres le vieillissement des états
déformése, = 1,2 et 2,3 est le méme. Alors que, la cinétidqaerecristallisation et / ou de

restauration est plus rapide dans I'état défogge 2,3 (Fig. 3. 17). Par la suite, pour étudier
I'effet de la déformation préalable sur le mécarmigia précipitation dans l'alliage CuCr, nous

ne nous intéresserons qu’a I'état défoemeé 1,2.

2.2 Conductivité électrique

Pour suivre la cinétique de précipitation dans @at déformé, des mesures de
conductivité quatre points ont été entreprises. Hig. 3. 18 montre I'évolution de la
conductivité électrique (% IACS) des états non déés €, = 0) et déforméseg( = 1,2) en

fonction du temps de vieillissement a 440 °C.
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Temps de vieillissement (heures)

% IACS

Fig. 3. 18 : Evolution de la conductivité électigdes états non déformés € 0, noir) et

déformésd, = 1,2, rouge) en fonction du temps de vieillissen#e440 °C.

La conductivité électrique de I'état déformé attegon maximum aprés 2 h de
vieillissement, puis devient constante. Tandis tueonductivité électrique de I'état non
déformé atteint son maximum apres 10 h de viedhssnt a 440 °C. Ces résultats montrent

que la déformation par laminage conduit a une écatbn de la cinétique de précipitation du
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Cr dans le Cu. Ce qui est en accord avec I'évaiutle la dureté (Fig. 3. 17) et avec les

résultats de la littérature [Cas 91].
2.3 Caractérisation des précipités de Cr en microscopiélectronique a transmission
Pour déterminer I'effet de la déformation plastéiqpar laminage sur le mécanisme de
la précipitation du Cr, des observations en miapge électronique a transmission ont été

entreprises.

2.3.1 Etat pic de dureté

Les observations en MET de l'alliage CuCr défo(mé= 1,2) au pic de dureté (2 h a
440 °C) montrent I'existence de deux types de esies (Fig. 3. 19): des zones non
recristallisées (notées A) typique a des cellulesdidlocations et des zones recristallisées
(notées (B) et (C)) contenant une faible densitdafauts.

e \<220>|::u, cf; <111>

”

Cu, cfi

Figure 3. 19 : Image en champ clair et le clich@iffeaction correspondant de I'alliage CuCr
déeformeé §, = 1,2) et vieilli 2 h a 440 °C, montrant : Une eamon recristallisée (notée A), la
tache de diffraction correspondante (<2200 est étalée a cause de la faible désorientation
entre les cellules de dislocations. Deux grainsistdlisés (notés B et C), Sur le cliché de
diffraction, on distingue une tache de diffractisalée (<1112, <) correspondant a la zone

(B).
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Par ailleurs, des observations a une échellefpiesen MET de cet état(= 1,2 et
vieilli 2 h a 440 °C) ont montré que, contrairemaritétat non déformé (Fig. 3. 20 (a)), les
précipités issus du vieillissement semblent étignék sur des lignes de dislocations (Fig. 3.
20 (b)). Ceci peut expliquer l'origine de I'accélton 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&licte diffraction correspondant suivant I'axe
de zone <001> de l'alliage CuCr dans I'état £@¥F O et vieilli 10 h a 440 °C, k), = 1,2 et
vieilli 2 h & 440°C.

Comme dans I'état non déformé, une observati@nie en champ clair (Fig. 3. 20
(b)) suivant I'axe de zone <001> montre I'existedeedeux contrastes différents qui peuvent
étre attribués a différents types de précipitédsascen Cr :

e Un contraste de grain de café (Fig. 3. 21 (a)) awee ligne de non contraste alignée

suivant la direction cristallographique <1QQ>.. Ce type de contraste correspond a des
précipités sphériques de structure cfc (iso strattet cohérents avec la matrice de Cu (voir
chapitre 3, Partie A).
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» Un contraste de moirés alignés suivant deux doestcristallographiques différentes de
la matrice de Cu tel que <108>ci.(Fig. 3. 21 (b)) et <11Q3, «« (Fig. 3. 21 (c)). Ce type de
contraste pourrait étre attribué a des précipigestaicture cc suivant N-W et / ou K-S.

Fig. 3. 21 : Images en champs clairs de l'alliag€Cdéformeé ¢, =1,2) et vieilli 2 h & 440 °C
montrant les différents contrastes correspondaxtpaécipités riches en Cr : a) contrastes de
grains de café caractéristiques des précipitésrentgde forme sphériques, b) contrastes de
moirés alignés suivant la direction cristallograptd <1002, . C) contrastes de moirés

alignés suivant la direction cristallographique 834,

En conclusion, au cours du traitement de viedlisent de I'alliage CuCr déformé,
deux phénomeénes se produisent simultanément é&ptation du Cr et la recristallisation. I
est évident que la précipitation conduit a une argation significative de la dureté. En
revanche, la recristallisation conduit a une chaigmificative de la densité de dislocations,
cela entraine une diminution de I'écrouissage @ligee pourquoi sa contribution n’est pas
cumulative avec celle de la précipitation. Ces pla@®ns sont en accord avec les études

bibliographiques [Mor 94].
Afin de déterminer 'origine de la chute de laehérde I'alliage CuCr déformé apreés le

pic de la dureté, des observations en MET aux stad@ancés de vieillissement ont été

entreprises.
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2.3.2 Etat déformé =1,2 et vieilli 24 h

Les observations en MET de l'alliage CuCr déformé=(1,2) et vieilli 24 h & 440 °C
(Fig. 3. 22) montrent que les grains recristallisBservés dans I'état de pic de dureté (Fig. 3.

19) grossissent et atteignent quelques micromeétres.

Figure 3. 22 : Image en champ clair de l'alliageCCuléformé §, = 1,2) et vieilli 24 h a
440°C montrant une zone non recristallisé (noté¢ ¢Ades grains recristallisés (notés (B) et

().

De plus, a I'intérieur des grains recristallisEgy( 3. 23 (a)), les précipités du Cr sont
sphériques dont le diametre varie entre 10 et 40 Swit de taille bien supérieure a ceux
observés dans les grains non recristallisés (Fig2@ (b)). Le cliché de diffraction
correspondant montre I'existence de taches deadtféim du Cr de structure cubique centré

indiquant que ces derniers ont une structure stable
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Figure 3. 23 : a) Image en champ clair et le clideédiffraction correspondant de l'alliage
CuCr déformeéd, = 1,2) et vieilli 24 h a 440 °C montrant des ppééis du Cr sphériques et
de structure cc observés dans le grain (B) de da &i 22, b) zoom sur des précipités de

limage a).

La croissance tres rapide des précipités riche€renans les grains recristallisés
pourrait étre attribuée a leur interaction avec jtests de grains, observés sous forme de
zigzag sur la Fig. 3. 24. En fait, la mobilité aiquoe est fortement accrue le long des joints de
grains (courts circuits de diffusion). Par consédquidrs du franchissement des précipités par

ces derniers, ceux-ci perdent leur caractere cahéteroissent de maniere trés rapide.
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Figure 3. 24 : a) Image en champ clair de l'alli&eCr déformég, = 1,2) et vieilli 24 h a
440°C montrant un joint de grain sous forme deagb) zoom sur le joint de grain observé

en a).

La contrainte 1;) nécessaire pour qu'une dislocation franchisse alegacles (en
I'occurrence les précipités) est inversement prigamelle a la distance entre ces derniers.
Par ailleurs, la croissance de la taille des piésplans les grains recristallisés conduit a une
diminution drastique de leur densité, alors qudiséance entre eux augmente. Ceci engendre
une chute significative de la résistance mécanigaeconclusion, la croissance de la taille de
précipités et la recristallisation des grains eymint pourquoi nous avons une chute
significative de la dureté de l'alliage CuCr déféraux stades avancés du vieillissement.

3 Caractérisation des précipités de Cr en sonde atoque tomographique

3.1 Effet de la déformation sur la séquence de précigition

Comme dans les états non déformés, les analysamnde atomique de I'alliage CuCr
(déformé et vieilli pendant 2 h et 5 h a 440 °C)ntnent que plusieurs formes de précipités
riches en Cr coexistent (Fig. 3. 25).
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Figure 3. 25: Volumes reconstruits en 3D montdanwariation de la densité du Cr de
I'alliage CuCr déformé et vieilli a 440 °C pendaiaf) 2 h et b) 5 h.

Remarque : en sonde atomique tomographique, nous n’avons plyser que les nano

précipités des zones non recristallisées.

La Fig. 3. 26 montre les différentes formes decipites qui coexistent dans les

premiers stades de précipitation du Cr dans urirét@ement déformé par laminage.
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Figure 3. 26 : Volumes reconstruits en 3D monttestdifférentes formes de précipités de Cr

suivant deux différentes vues (de dessus et dg c@e et (b) précipité sphérique, (c) et (d)

précipité ellipsoide, (e) et (f) précipité plageett

Par ailleurs, nous avons suivi I'évolution de badance de chaque forme de

précipités de Cr en fonction du temps de vieiliissnt. Les résultats obtenus (Fig. 3. 27)

montrent que le mécanisme de précipitation sendeletique a celui de I'état non déformé, tel

que :

» Pour tous les types de précipités, les distribstabamtaille sont larges.

* Les précipités les plus petits sont sous forme rigpinés alors que les plus grands sont

sous forme d’ellipsoides ou des plaquettes.

e L’abondance des précipités

respectivement sphériget ellipsoides diminue

considérablement avec le temps de vieillissemesdgpéctivement de 42 a 20 % et de 52 a

35%), tandis que le nombre de plaguettes augmertanfent (de 6 a 45 %).
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Figure 3. 27 : Distribution de taille des troisféients types de précipités analysés en sonde
atomique tomographique (Sphéres "S": (a) et (d)psdides "E": (b) et (e), Plaquettes "P":
(c) et (f)) apres vieillissement a 440 °C pendant(@), (b) et (c)) et 5h ((d), (e), (f)).
L’abondance de chaque type de précipité pour umpgese vieillissement donné est indiquée

dans le coin en haut a droite de I'histogramme.

Des profils représentatifs de chaque type de pitési (sphéere, ellipsoide et plaquette)

sont reportés dans la Fig. 3. 28. Un gradient decetration de Cr de 1,5 nm figure
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systématiqguement a l'interface matrice / précipiiéla montre que les interfaces matrice /

précipité ne sont pas abruptes chimiquement conams lés états non déformes.
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Figure 3. 28 Profils de concentration correspondants aux pitésipiches en Cr sous forme :

sphérique (a), ellipsoide (b) et plaquette (c).phiéseur du volume d'échantillonnage vaut

1nm.
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Comme dans le cas de I'état non déformé, les gitésisphériques contiennent entre
35 et 55 % at. Cr (Fig. 3. 28 (a)), alors que l&xipités sous forme d’ellipsoide contiennent
entre 60 et 80 % at. Cr (Fig. 3. 28 (b)) et leximi&s en forme de plaquette contiennent en
moyenne environ 85 et 100 % at. Cr (Fig. 3. 28. (MPtons aussi que le Fe ségrége aux
interfaces précipité / matrice lorsque la compositiles précipités avoisine les 90 % at. Cr
(Fig. 3. 28 (c)).

Par ailleurs, d’autres analyses en sonde atoniaqunegraphique de I'état pic de dureté
ont montré I'existence d’'une zone riche en Cr dentocomplexe (Fig. 3. 29 (a)), le profil de
concentration tracé a travers de cette derniériwasula fleche) montre qu’elle contient
environ 25 % at. de Cr (Fig. 3. 29 (b)). Compteutde ce tres fort enrichissement, ceci n’est
probablement pas une ségrégation de Cr sur unecdign. Il semble plus raisonnable
d’attribuer cette zone étendue a un précurseuredmigation de la phase Cr (cfc) le long

d’une dislocation.
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Figure 3. 29 : a) Volume reconstruit en 3D deiBagle CuCr déformés( = 1,2) et vieilli 2 h a
440 °C montre une ségrégation du Cr. b) profil decentration tracé au travers de la zone

riche en Cr (suivant la fleche).

Des observations attentives des volumes recotsstde l'alliage CuCr déformé
montrent des alignements de précipités suivantlidess (Fig. 3. 30), probablement des
dislocations. Ces observations sont en accord laga@sultats de la microscopie électronique

a transmission.
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Vue de
dessous

Figure 3. 30 : Volumes reconstruits en 3D suivasxddifférentes vues de l'alliage CuCr
déeformeé §, = 1,2) et vieilli 5 h & 440 °C montrant quatreqipéés alignés : a) vue de dessus,

b) vue de cote.

Remarque :les résultats de la sonde atomique tomographigugrerd que dans I'état vieilli

2 h, les précipités riches en Cr sont plus petitsoatiennent moins de Cr en comparaison a
ceux de I'etat vieilli 5 h a 440 °C. Cependantdémnsité de précipités de ces deux états est la
méme (N = 7,5 16%+ 2 16*m™ pour I'état vieilli 2 h versus \= 7,3 16°+ 0,7 1 m™ pour
I'état vieilli 5 h & 440 °C). Ce paradoxe peut awteux origines différents : les observations
en MET de l'alliage CuCr déformé et vieilli ont ntoid que les précipités riches en Cr sont
distribués d’une maniéere hétérogene. Il est passlbhc que la zone analysée de I'état vieilli
2 h soit sous-peuplée en précipités ou celle datl\éeilli 5 h est surpeuplée en précipités.
D’autre part, les précipités observés dans l'étaillv2 h qui croissent sur les dislocations
(Fig. 3. 29) ne sont pas comptés dans le calculadéensité, ce qui entraine une sous

estimation de cette derniere.

3.2 Effet de la déformation sur la cinétique de précigation

Tout d’abord, pour confirmer si la cinétique de@pitation est effectivement plus
rapide dans un état initialement déformé, nous snammparé I'évolution de la composition
de la matrice en Cr mesurée par la sonde atommmedraphique des états non déformés
(ev= 0) et déformeésg( = 1,2) en fonction du temps de vieillissement @ 2@. Les résultats

obtenus sont rapportés dans la Fig. 3. 31.
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Figure 3. 31 : Evolution de la composition de lanoa en Cr (mesurée par la sonde atomique
tomographique) des états non déformgs=(0, noir) et déformés{ = 1,2, rouge) en fonction

du temps de vieillissement a 440 °C.

Les résultats montrent clairement que la matriee @l s’appauvrit en Cr plus
rapidement dans I'état déeformé, tel que sa comipasén Cr dans I'état déformeé et vieilli 2 h
est plus faible que celle de I'état non déforméieili 5 h (respectivement X = 0,083 *
0,002 at. % Cr et ¥ = 0,14 £ 0,003 at.% Cr). Ceci est cohérent avégolution de la
conductivité électriqgue quatre points (Fig. 3.44,11).

Pour savoir si I'accélération de la cinétique decjpitation influence la cinétique de la
croissance des précipités, nous avons comparédetudtions de taille de chaque type de
précipités dans les états non déforngs=(0) et déformésg( = 1,2) apres un vieillissement
de 5 h a 440 °C (Fig. 3. 32).
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Figure 3. 32 : Distribution de taille des troisféients types de précipités analysés en sonde

atomique tomographique (Sphéres "S": (a) et (d)p&ides "E": (b) et (e), Plaquettes "P":
(c) et (f)) apres vieillissement 5 h a 440 °C dsdt non déformé ((a), (b) et (c)) et déformé

((d), (e), ().

On remarque qu’apres 5 h de vieillissement, lp@rion de chaque type de précipités

est la méme dans I'état déformé et non déformécewatre, leur volume moyen parait plus
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grand dans un état initialement déformé. On pentlooe donc que la déformation plastique

par laminage conduit a une accélération de lagaorse des précipités de Cr.,

Par ailleurs, pour déterminer l'effet de la deéfatibn sur la composition des
précipités, nous avons comparé I'évolution de Impasition des précipités en Cr en fonction
de leur volume dans les états non déformgs=(0) et déforméseg( = 1,2) aprés un
vieillissement de 5 h a 440°C. Les résultats olsesmnt rapportés dans la Fig. 3. 33.
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Figure 3. 33 : Evolution de la concentration end€s précipités en fonction de leur volume

des états non déformé (cercles rouges) et déefarangéé bleus) vieillis 5 h a 440 °C.
Les résultats montrent qu’a volume égal de pré&spia composition en Cr n’est pas

la méme. Ceci est clairement visible dans I'intdevele volume de 20 & 40 fintel que les

précipités issus dans un état initialement défararéiennent moins de Cr. (Fig. 3. 33).
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4 Synthese et discussion sur la précipitation du Crahs le Cu dans un état

déformeé

4.1 Synthése

Les données recueillies en MET conventionnel ayprécipitation du Cr dans le Cu
dans un état initialement déformé par laminage=(1,2) ont montré que la précipitation du
Cr dans le Cu s’effectue selon deux modes différehbmogene et hétérogene (précipitation
sur les lignes de dislocations). D’autre part,riesultats de la sonde atomique tomographique
ont montré clairement que la cinétique de prédipiaet la cinétique de croissance des
précipités sont accélérées dans un état initialen&iormé. Par ailleurs, & volume égal, les
précipités issus dans un état initialement défowuatiennent moins de Cr qu'a leurs
homologues dans un état non déformé.

Un bilan des données expérimentales recueillies tatat non déformeg( = 0) et déformé

(sv = 1,2) de l'alliage CuCr est rapporté dans legabl3. 7.

] Xm (% at. Ny F =
=t Cr o Fe 1M | (%) Hy (kg/mn) % IACS
Homogénéisé 0,78+0,09 |  0,09+0,01 5545 3146
ey=0+5h | 0,14+0,003 0,025£0,0015 11,640,9| 1,30,2 | 14548 6116
&y=0+10h| 0,022+0,008 0,01+0,001 | 2,7%0,4| 0,86:0/1 1528 76£10
&y = 1,2 + 2 h 0,083£0,002 0,023t0,0013 7,52 | 1,4:0,2]  190+9 7016
ev=1,2 + 5 h| 0,0420,002 0,010,001 | 7,3t1 | 1,05:t0[1 1839 7318

Table 3. 7 : Bilan des données expérimentalesatéts sur le systeme CuCr dans les états :
homogénéiseé, non déform& € 0) et vieilli 5 et 10 h, déforme (= 1,2) et vieilli 2 et5h a
440 °C. Xy, est la concentration du Cr en solution solidgebt la densité des précipités, F
est la fraction volumique des précipités. Hv eshlarodureté Vickers et est la conductivité

électrigue donnée en fraction de la conductivid@dard internationale du Cu (IACS).
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Chapitre 1l : Résultats et discussions — System€rC

4.2 Discussion sur la précipitation du Cr dans le Cu das un état déformé

L’'accélération de la cinétique de précipitatiorr e déformation plastique a été
observée dans plusieurs systemes comme les alliBglesninium [Cas 91, Gab 01 et Unl
02]. Cet effet est di généralement a la précipmatiétérogene sur les défauts (dislocations,
joints de grains,...). Si on suppose que les pré&smermaient au cours du vieillissement sont
totalement relaxés par les dislocations crées auvsate la déformation plastique, cela veut
dire que la barriere de germinatiox@*) ne dépend que de la force motrice de germinagio
de I'énergie d’interface des précipités. En utiliskes équations 1. 3 et 1. 4 (chapitre 1, p. 10-
11), il est possible de calculer de nouveau le mayritique et la barriere de germination lors
d’une précipitation hétérogéne (sans énergie glas}i

Prenons toujours le cas des précipités conter@afb at. Cr, 'énergie élastique d’un
précipité de structure cfc est négligeable devantfdrce motrice de germination. Par
conséguence, la germination hétérogene n’a audah<fr la cinétique de précipitation des
précipités de structure cfc. Par contre, le rayotiqune d’'un précipité de structure cc vaut
r.® = 9,2 A lors d'une germination hétérogémey{ = 0) au lieu de 10 A lors d'une
germination homogéne. Ainsi, la barriere de gertionad’'un précipité sur une dislocation
vaut AG*..™® = 14 eV au lieu de 18 eV lors d'une germinatiombgéne. La baisse de la
barriere de germination par les dislocations audenetonsidérablement le flux de

germination et par la suite la cinétique de préafjmn.

L’'accélération de la cinétique de précipitationnpet au systéme de rentrer au stade de
croissance beaucoup plus rapidement dans un étaieiment déformé, ce qui explique
pourquoi ces derniers grossissent plus rapiden#ensi, le Cu qui se trouve au cceur des
précipités riches en Cr a beaucoup moins de terops géjecter dans la matrice (voir
chapitre 3, partie A, p.102). Ce qui expligue poica volume égal, les précipités issus dans

I'état initialement déformé contiennent moins de Cr

5 Conclusions

L’effet de la déformation plastique sur la cinégqie précipitation du Cr dans le Cu a

été étudié par différentes techniques. Les obdensaen MET montrent que le traitement de
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Chapitre 1l : Résultats et discussions — System€rC

précipitation de l'alliage CuCr déformé conduit @ germination hétérogene des nano
précipités de Cr sur les dislocations et a la séalisation. Par ailleurs, les résultats recuilli

en sonde atomique tomographique montrent que laes€g de précipitation semble ne pas
étre affectée sous l'effet de la déformation. Rartie, nous enregistre une accélération de la

cinétique de précipitation a cause de la germindi&térogene sur les dislocations.
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Chapitre IV : Résultats et discussions - Systeme Pd
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Mise en ordre et propriétés magnétiques d’un alliag FePd nanostructurée

Dans le chapitre 3, nous avons étudié I'effetadddformation sur une transformation
de phase diffusive avec changement de composttiest la précipitation du Cr dans le Cu.
Mais, il existe aussi une autre sorte de transfiomale phase diffusive qui s’effectue sans

changement de composition, c’est la mise en oadre de I'alliage FePd)

1 Introduction

Les alliages intermétalliques de type FePd de csitipn équiatomique présentent
une transformation de mise en ordre du premiereofclic > L1;). Cette transformation est
contrblée par la germination, la croissance ebkescence des domaines ordonnés [Mag 68,
Shc 75]. Les propriétés magnétiques (notammenthemp coercitif) de l'alliage FePd
ordonné sont inversement proportionnelles a l¢etdié grains (voir chapitre 1). Suivant les
traitements thermomécaniques classiques employés ldalittérature (laminage suivi d’'un
traitement de mise en ordre), les tailles de graioienus sont généralement de quelques
centaines de nanometres (400 a 600 nm) [Des 0404&ags La déformation plastique intense
des alliages intermétalliques permet d’obtenir @déites de grains de quelques dizaines de
nanometres (voir chapitre 1). Ce qui en fait unie yopometteuse pour nanostructurer l'alliage
FePd et optimiser son champ coercitif. Dans un @etemps, nous avons étudié la mise en
ordre dans un état non déformé, puis on a essagbtediir un alliage ordonné et

nanostructuré, pour cela, nous avons suivi deutesou

Route 1: consiste a déformer un état totalement désol¢bh par HPT afin d’obtenir un

état nanostructuré. Ensuite, appliquer un traiteérdenmise en ordre.

Route 2: consiste a déformer par HPT un état totalemedbrmé (O) afin d’obtenir

directement un état nanostructuré et ordonné.
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2 Mise en ordre dans I'état non déformé

Les analyses par diffraction de rayons X (Fidl)4de l'alliage FePd désordonné (6h a
950 °C) montrent que seuls les pics de diffractiaractéristiques de la structure cubique a
faces centrées (indices de Miller de méme parité&stent. Le traitement de mise en ordre a
550 °C (soit 0,88 Tc, avec Tc la température argige mise en ordre) pendant 18 h conduit a
'apparition de nouveaux pics (i.e. (100) et (11@&nsi a un dédoublement (i.e. (200) et
(002)) et un déplacement (i.e. (222)) de certammsea. Tout cela est la signature de la
présence de la phase ordonnéeg)LlLes résultats de la diffraction des rayons Xtsem

accord avec la littérature [Iss 06].
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Figure 4. 1 : Diffractogrammes X de l'alliage Fefahs les états désordonné (D) et Ordonné

(O).

Par ailleurs, le traitement de mise en ordre dédige FePd (D) a 550 °C conduit a
une augmentation rapide du champ coercitif (Fi@)4.
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Figure 4. 2 : Evolution du champ coercitif (Hc) fanction du temps de vieillissement a
550°C de lalliage FePd dans l'état désordonné e¢tfie par A.G. Popov, IMP,
Yekaterinburg).

Le maximum du champ coercitif est atteint aprésdk vieillissement ((Hghx = 420
Oe). L'augmentation de ce dernier est associéda@naation de la phase ordonnéelalec
une forte densité de macles et de parois d’antgshpde 95]. Aprés 1 h de vieillissement, on
enregistre une diminution significative du champercdif. Cette diminution est liée a la
croissance de la taille des domaines ordonnés air%volution de la structure maclée

(diminution de la densité de macles et de paraistihases).

La formation de la phase bXonduit aussi a une augmentation significativelade
dureté de l'alliage FePd (Fig. 4. 3). Généralemimst,phases ordonnées sont plus dures que
les phases désordonnées, car la déformation plastie la phase ordonnée se fait
généralement par glissement des plans atomiquepii @@ée 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 footdu temps de vieillissement a 550 °C de

l'alliage FePd dans I'état désordonné (D).

La dureté de l'alliage FePd atteint son maximunesuste 30 mn de vieillissement a
550 °C. Ensuite, on remarque une faible diminuto® la dureté avec le temps de
vieillissement. L'interprétation de I'évolution d& dureté en fonction de la microstructure est
beaucoup plus difficile que celle du champ codrdin fait, lors du traitement de mise en
ordre, la formation de la phase ordonnég tdnduit a une augmentation de la dureté, tandis
gue la diminution de la densité des parois d’arig@s et des macles conduit a une diminution
la dureté de lalliage. Ces deux phénomenes seujmemt simultanément, ceci pourrait

expliquer pourquoi la dureté évolue peu apres 3@mwieillissement.

3 Effet de la déformation plastique intense sur I'alage FePd

Dans cette partie, nous allons étudier I'effetlal@léformation plastique intense par
HPT sur l'alliage FePd dans I'état ordonné (O)étatdonné (D).

3.1 Effet de la déformation plastique intense sur I'étadésordonné

Les courbes de la Fig. 4. 4 représentent I'évatutie la microdureté de I'alliage FePd
désordonné (D) en fonction du nombre de tours R lHous une pression de 6 GPa. En
principe, le taux de déformation en HPT est nutantre et maximum au bord (équation 1.
17, chapitre 1, p. 31). Cependant, on remarquepgesas tours de HPT de l'alliage FePd (D),
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nous avons un gradient de dureté important entrerire et le bord. Ainsi, une augmentation
significative de la dureté au centre de I'échamtillCela peut étre di au désalignement de

I'échantillon par rapport a I'axe de la machine crs de la déformation, ce qui est trés

courant dans ce type de déformation.
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Figure 4. 4 : Evolution de la microdureté de |ale FePd désordonné en fonction du nombre

de tours de HPT sous une pression de 6 GPa, 4 pssltion radiale de I'échantillon.

En augmentant le nombre de tours par HPT, la duetént homogéne et sature a
partir de 7 tours (pas d'évolution significative ¢tk dureté aprés 7 tours). Les études
bibliographiques [Heb 05, Pip 06] ont montré qu&tip 5 tours de HPT, une microstructure
homogene a grains équiaxes de taille nanométrigieg@néralement obtenue. Aprés un
certain taux de déformation, le matériau continue sk déformer sans affinement
supplémentaire de la taille de grains, L’homogeatiia et la saturation de la microdureté

apres 7 tours de HPT peut donc étre attribuée a saberation de I'évolution de la

microstructure.

Les observations en MET de l'alliage FePd désordatrdéformé par HPT (D+HPT,
5 tours, 6 GPa) au bord de I'échantillon (r = 2,B0ymontrent que la microstructure est
constituée des grains de morphologie équiaxes @igs (a)). Le cliché de diffraction

correspondant indique qu’il y a beaucoup de grdarss I'aire sélectionnée (le diaphragme de
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sélection utilisé vaut 2 um de diametre), ces gramesentent de fortes désorientations entre
eux, ce qui donne lieu a des diffractions en anneleu« Debye-Scherrer » (Fig. 4. 5 (c)). Le
cliché de diffraction est donc composé par la diffion de tous ces grains.

200 nm

Abondance (%)

10

0l : — =

10 25 40 80 100 150
Taille de grains (nm)

Figure 4. 5: Images de MET de l'alliage FePd (Bfodmé par HPT (5 tours) : a) image en
champ clair, b) image en champ sombre corresporutaenu a partir de la sélection partielle
des taches de diffraction de type (111) et (200ntnamt quelques grains isolés de taille
nanomeétrique, c) cliché de diffraction corresporndaontrant des anneaux de Debye-Scherrer

caractéristiques d'une structure polycristallinee@avdes grains nanométriques et d)
histogramme de la distribution de la taille desrgga
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L’'image en champ sombre (Fig. 4. 5 (b)) obtenu@spme sélection partielle des taches de
diffraction de type (111) et (200) montre I'existerdes grains de taille nanométrique dont la
distribution de taille est large (Fig. 4. 5 (d)a plupart des grains sont plus petits que 50 nm,
mais il y a aussi une petite quantité de gros grdont la taille varie de 100 a 150 nm. La
distribution de la taille de grains de l'alliage Fek (D) apres déformation par HPT est

semblable a celle des alliages intermétalliquesrd#és par HPT [Val 00, Zha 05].

Remarque: la taille de grains est estimée a partir lesgesade MET en champ sombre. En
effet, le diametre d’'un grain isolé représente dkenr moyenne de cing diameétres mesurés

suivant différentes directions. La distributionlddaille des grains est effectuée par rapport a

une cinquantaine de grains.
3.2 Effet de la déformation plastique intense sur I'étaordonné

Contrairement a I'état D+HPT, La dureté de l'aléagePd ordonné et déformé par
HPT (O+HPT) devient homogene a travers le diandreisque apres seulement cing tours

(au lieu de sept pour I'état D+HPT) (Fig. 4. 6).
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Figure 4. 6 : Evolution de la dureté de I'alliagePd 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 néompue la déformation plastique
intense des alliages intermétalliques ordonnés wibngénéralement a la destruction
progressive de I'ordre chimique & grande distamoe €hapitre 1, p. 36). Afin de voir si cela
se produit dans l'alliage FePd, des caractérisatiom diffraction des rayons X ont été
effectuées. Les résultats (Fig. 4. 7) montrentlgudeformation par HPT de I'état O, entraine
une disparition totale de tous les pics caractgtiss de la phase ordonnée {L{positions
marquées par les fleches). Seuls les pics carstigées de la phase désordonnée cfc (indices

de Miller de la méme parité caractéristique) subats
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Figure 4. 7 : Spectres de diffraction des rayonsleXl'alliage FePd dans les états (O) et
(O+HPT) apreés 5 tours sous une pression de 6 GPa.

Cela veut dire que la déformation par HPT de Baié FePd ordonné entraine une destruction
de I'ordre chimique a grande distance. D’autre,patnme dans l'alliage FePd désordonné
(résultat non montré ici), la déformation de lafjfe FePd ordonné conduit aussi a un
élargissement de certains pics (i.e. (111)) indigda formation d’'une grande densité de

défauts, des contraintes internes et la diminudiofa taille de grains.

Bien que les diffractogrammes X montrent que laodgation par HPT de l'alliage

FePd ordonné entraine la destruction de l'ordremithie a grande distance, le cycle
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d’hystérésis correspondant a I'état O+HPT (Fig8¥Amontre étonnamment que son champ

coercitif n’est pas nul ((He)npr= 186 Oe).
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Figure 4. 8 : Cycles d’hystérésis de l'alliage Felads I'état O et O+HPT.

Il existerait donc toujours une fraction volumiguen nulle de phase ordonnée mais
trop faible pour étre détectée par diffraction a@gons X. Pour confirmer cette hypothese, des
observations en MET ont été entreprises. Les imeg@gsentatives de la microstructure sont
rapportées dans la Fig. 4. 9. Comme dans I'état DF;Ha microstructure de l'alliage FePd
O+HPT (5 tours, 6 GPa) au bord de I'échantillon=(2,5 mm) est constituée de grains
équiaxes (Fig. 4. 9 (a)). Le cliché de diffractioarrespondant (obtenu en utilisant un
diaphragme de sélection de 2 um de diametre) peésis anneaux de « Debye-Scherrer »
(Fig. 4. 9 (c)). L'image en champ sombre (Fig. 4bY obtenue apres une sélection partielle
des taches de diffraction de type (111) et (200htneol’existence des grains nanométriques.
La distribution de la taille des grains est lar§eg( 4. 9 (d)), et la taille moyenne est plus
grande que celle de I'état D+HPT. Par ailleursremarque l'existence de taches de faible
intensité correspondant a la famille des plans ygee t(100). Cela montre qu'aprés la
déformation par HPT de I'état ordonné, certains @ioes ordonnés de taille nanométrique

existent encore, donnant lieu a un champ coerwtif nul.
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Figure 4. 9 : Images de MET de l'alliage FePd (BIFT, 5 tours) : a) image en champ clair,
b) image en champ sombre correspondant (diaphraigrsélection de 2 um de diameétre)
obtenue a partir de la sélection partielle desesatie diffraction de type (111) et (200)
montrant quelques grains isolés de taille nanomégric) cliché de diffraction correspondant
montrant des anneaux de Debye-Scherrer caraaj@estid’'une structure polycristalline avec
des grains nanométriques et des taches de suusewde type (100) et d) distribution de la

taille de grains.

Comme dans le systéme 8w [Ren 05], le mécanisme responsable a la degiruct
de l'ordre pourrait étre associé a la formationng'wgrande densité de parois d’antiphases

(voir chapitre 1, p. 36).
A cause de la destruction de I'ordre chimique padéformation plastique intense, |l

semble donc qu’il soit impossible d’obtenir direoent un état ordonné et nanostructuré

suivant la route 2 en déformant a température amtéigPour limiter ce phénomeéne, des
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essais de HPT ont été effectués a des températlatisement élevées (100, 200 et 300 °C)
pour donner une force motrice de mise en ordreegtiaurer par la suite I'ordre a grande

distance. Les résultats obtenus sont rapportésldaig. 4. 10.
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Figure 4. 10 : Diffractogrammes X de l'alliage Fe®) déformé par HPT (5 tours, P =6
GPa) a différentes températures.

Quelgue soit la température de déformation, deslpics correspondant a la structure
cfc ((111) et (200)) sont présents sur les difsgchmmes X montrant que la déformation par
HPT introduit une destruction significative de Hoe a grande distance. L’énergie
d’activation (Q) et le terme pré-exponentielp@e la diffusion du Fe dans la phase L1
valent respectivement 1,82 + 0,38 eV et 5,76 + A35' m?s [Mar 10]. Aprés cing tours de
HPT & 300 °C, le libre parcours moyen de Fe et dleef® estimé a 0,1 pm. Bien que la
mobilité atomique pourrait étre accélérée par ttefdensité de défauts crées au cours de la
déformation [Khi 04], il semble qu’elle reste prbbEment insuffisante dans ce domaine de
température pour maintenir I'ordre chimique a geadistance 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 a basse tempe@itiété effectués pour les états

issus des routes 1 et 2 afin de comparer le méoanie mise en ordre dans chaque état.

4.1 Mise en ordre dans un alliage FePd issu de la roufe

Pour déterminer le mécanisme de mise en ordrel@dileye FePd nanostructuré issu
de la route 1, des caractérisations en microscéfgetronique a transmission ont été
entreprises. Les observations de I'état vieilli & B00 °C (Fig. 4. 11) (correspondant aux
maximum de champ coercitif) au bord de I'échamtil{o = 2,5 mm) montrent une croissance
significative de la taille de grains (50 a 200 nwmay rapport a I'état déformé (20 a 100 nm).
Des grains recristallisés (noté B) et des graimsraoristallisés contenant une forte densité de
défauts (noté A) sont observés (Fig. 4. 11 (a)toN® que les grains recristallisés contiennent
des micros macles typiques de la phase ordonnég (Ldir chapitre 1). L’'alliage est au
moins partiellement ordonné comme le montrent éekds de surstructure sur le cliché de
diffraction (Fig. 4. 11 (c)). L'image en champ samlfFig. 4. 11 (b)) montre un grain non
recristallisé isolé. Il semble que les domainesoonds (grains recristallisés) germent aux
niveaux des joints de grains et grossissent auntgit des grains non recristallisés (suivant
les fleches). Donc, la mise en ordre dans un alliagnostructuré, commence par la
germination de nouveaux grains ordonnés sur legsjale grains, ainsi leur croissance est

facilitée par la grande force motrice de recrigtation.
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Chapitre 1V : Résultats et discussions — SystenfralFe

Figure 4. 11 : Images de MET de l'alliage FePd idsua route 1 et vieilli 3 h 4 500 °C : a)
image en champ clair montrant des grains non tadisgs (A) et des grains recristallisés (B),
b) image en champ sombre montrant un grain norstaltisé isolé et c) cliché de diffraction
montrant I'existence des taches de surstructura gdrase ordonnée (b)l(effectuée par C.

Genevois).

Ce type de microstructure est similaire a celleeobée dans les alliages FePd obtenus
par des traitements thermomécaniques classiques 9| Des 04]. Elle est associée a une
transformation combinée de mise en ordre et déstallisation. En effet, la diminution de la
taille de grains et la grande densité de défauissclors de la déformation plastique intense

constituent une trés grande force motrice de ratliiation et de la mise en ordre.
Par ailleurs, pour suivre la cinétique de mise hieode l'alliage FePd nanostructuré,
des mesures de champ coercitif a différentes teatyrés ont été entreprises. Comme

attendu, les courbes de la Fig. 4. 12 montrenia@gaétique de mise en ordre est plus rapide
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a haute température. Le temps nécessaire pounditteie maximum de champ coercitif
diminue lorsque la température de mise en ordrenante. En revanche, plus la température
de mise en ordre est basse, plus le champ coer@wfmum atteint est grand. Ces résultats

sont en accord avec la littérature [Kle 95, Degq.04a
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Figure 4. 12 : Evolution du champ coercitif dellmje FePd issu de la route 1 en fonction du
temps de vieillissement a différentes températ(#@8, 450 °C) (les mesures a 450 °C ont été
effectuées par A.G. Popov, IMP, Yekaterinburg).

Afin de corréler I'évolution du champ coercitif éonction de la température avec la
microstructure de I'alliage FePd, nous avons compmmicrostructure des deux états vieillis
a deux températures différentes (400 et 450 °Cylgn@nle méme temps de vieillissement
(5h). Les résultats représentatifs sont donnés taisg. 4. 13. Les clichés de diffraction
correspondants montrent I'existence des tachesfiilaction de la phase ordonnée ¢),1ce
qui prouve que la mise en ordre s’est bien produ#gs images en champ sombre obtenues a
partir de la sélection des taches de diffractiortygpe (100) montrent que la taille des grains
dans I'état vieilli 5 h & 450 °C est largement pluande que ceux dans I'état vieilli a 400 °C
(respectivement 100 et 40 nm). Cela est en pataibrd avec I'évolution du champ coercitif

en fonction du temps de vieillissement.
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Figure 4. 13 : Images de MET de l'alliage FePd wsua route 1 et vieilli 5 h & 450 °C ((a) et
(b)) et a 400 °C ((c) et (d)) au bord de I'échiéoi (r = 2,5 mm) : a) et (c) images en champ
clair et les clichés de diffraction corresponddn}.et (d) images en champs sombre obtenus a

partir la sélection des taches de diffraction geetf100) montrent des grains isolés.

Lorsque la température de mise en ordre dimiraugrte motrice de la mise en ordre

augmente. Donc le taux de germination de nouveaang augmente, tandis que la
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croissance étant moins rapide, ceci donne dessgmirs petits et par la suite un champ
coercitif plus grand. Malgré que le champ coeratédximum atteint a 400 °C (Hc = 1767 Oe)
est largement supérieur aux valeurs rapportées lddirature [Des 04, Des 04a] qui sont
de l'ordre de 1,3 KOe. Nous n'avons pas réussi @mbun alliage FePd nanostructuré
(diametre de grains inférieur a 100 nm) et ordornéause de la grande force motrice de

recristallisation.

4.2 Mise en ordre dans un alliage FePd issu de la rouge

La déformation plastique intense par HPT de Bgdi FePd ordonné (route 2) donne
lieu a une microstructure similaire de celle isdada route 1, a I'exception de I'existence des
nano domaines ordonnés. La question qui se posganant est : quel est I'effet de ces nano
domaines sur le mécanisme et la cinétiqgue de misedze ?

Les observations en MET de I'état issu de la r@utt vieilli 5 h & 450 °C (Fig. 4. 14) ont
montré comme attendu, que la microstructure révedé¢res similaire de celle observée dans
I'état issu de la route 1 (Fig. 4. 11).

_—

Figure 4. 14: Images de MET de l'alliage FePd idsua route 2 et vieilli 5 h a 450 °C : a)

image en champ clair montre des grains non rellisgts (contraste (A)) et des grains
recristallisés (contraste (B)) et le cliché de rdiftion correspondant, b) image en champ

sombre montrant un grain non recristallisé isolé.

143



En conclusion, la présence des nano domaines cédoriaffecte pas le mécanisme de
mise en ordre dans I'état issu de la route 2. Maues, en comparant I'évolution du rapport
c/a en fonction du temps de vieillissement a 45@lé€ états issus de la route 1 et 2 (Fig. 4.

15), on constate que la cinétiqgue de mise en asirplus rapide dans la route 2.

1,000 4 » Route 1
0,995-
0,990—-
Q985:

0,980 {

cla

0,975 4
0,970 4 {

0,965

0,960

T
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9

Temps de vieillissement (heures)

Figure 4. 15 : Evolution du rapport ¢ / a en fomettu temps de vieillissement & 450 °C des

états issus de la route 1 et 2 (bord de I'échanlill

La Fig. 4. 16 représente I'évolution du champ cidéren fonction du temps de
vieillissement a 400 °C des états issus de la rbue2. On remarque que le champ coercitif
atteint dans I'état issu de la route 1 est largeraepérieur de celui atteint dans I'état issu de
la route 2. Ceci pourrait étre di a I'existencend’draction volumique de domaines ordonnés
plus grande ou des tailles de grains plus petites détat issu de la route 1. Pour vérifier

cette hypothese, des observations en MET ont étépeises.

144



2000
1800] Route 1 (He)_ —‘1:67 Oe

1600 - /

L J

1400 . /(xfc)m = 1384 Oe

1200
8 1000 /
800 - s
600 - ¢
400 1 7
200 1 /
oo OO
10 100 1000 10000

Temps de viellissement [log(min)]

Hc (

-

Figure 4. 16 : Evolution du champ coercitif dest®iasus des routes 1 et 2 en fonction du
temps de vieillissement a 400 °C (bord de I'échigmi).

Les observations en MET des états (issus dessrdué 2) vieillis 5 h & 450 °C (Fig.
4. 17) montrent effectivement que la taille de mggadans l'état issu de la route 1 est en

moyenne deux fois plus petite que dans la route 2.

Route 2

Figure 4. 17 : Images en champ sombre de l'alliéged vieilli 5 h & 450 °C montrant des
grains isolés obtenus aprés une sélection desstatehdiffraction de type (111) et (200) : a)

route 1, b) route 2.
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Comme attendu, ces observations montrent quair@ide la différence des champs
coercitifs atteints dans les états issus de laertdt 2 est due a la différence de la croissance
de la taille de grains (croissance plus rapide diEmgtats issus de la route 2). En effet, si les
domaines ordonnés existant dans l'alliage FePddssla route 2 ont une taille plus grande
gue la taille critique des domaines ordonnés nagespour la transformation de mise en
ordre, ces derniers vont grossir immédiatement,ndon lieu a une accélération de la

croissance des grains et de la cinétique de misedze.

5 Conclusions

e La déformation plastique intense par HPT de I'gidePd conduit a la nanostructuration

avec une distribution de la taille de grain en@ee5150 nm.

* La déformation a différentes températures (20 a 30pP par HPT de l'alliage FePd
ordonné (L3) conduit a la destruction de I'ordre chimique argte distance. Cependant, les
observations en MET montrent clairement I'existenee quelques domaines ordonnés de

taille nanométrique.

» La mise en ordre dans un alliage FePd nanostrustupgoduit suivant une transformation
combinée de la mise en ordre et de la recristibiisaTel que, les domaines ordonnés
germent aux niveaux des joints de grains et gremsisau deétriment de grains non

recristallisés.

e La cinétique de la mise en ordre est plus rapide dalliage FePd issu de la route 2,
probablement a cause de la croissance immeédiateaieaines ordonnés (existant apres la

déformation par HPT) lors de la mise en ordre.
* La mise en ordre de l'alliage FePd issu de la raudebasse température (400 °C) permet

d’obtenir un champ coercitif record ((Hg)x = 1,8 KOe). Il est largement supérieur aux
valeurs obtenues par des traitements thermoméamgiandards.
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Conclusions générales

Conclusions générales

Pour étudier I'effet de la déformation plastique s transformations de phases
diffusives, deux alliages modéles ont été choi€lsiCr qui présente une transformation de
phase avec changement de composition (précipitdtio@r dans le Cu) et FePd qui présente

une transformation de phase sans changement deostiop (mise en ordre).

L'étude de l'alliage CuCr a portée dans un prenwénps, sur l'identification du
mécanisme de précipitation du Cr dans le Cu auxiers stades de précipitation dans un état
initialement non déformé. Les résultats en micrpge@lectronique en transmission et en
sonde atomique tomographique ont montré clairem@&xistence de trois formes de
précipités riches en Cr associées a difféerenteststes : des sphéres (S) de structure cfc
cohérente avec la matrice de Cu, des ellipsoid¢sdéEstructure cc suivant la relation
d’orientation N-W et des plaquettes (P) de striciue suivant la relation d’orientation K-S.
Par ailleurs, les précipités riches en Cr contiahnee quantité significative de Cu, ce qui est
étonnant au regard du diagramme de phase CuCr BVMhgjui prévoit la formation de
précipités « purs » en Cr. En fait, les précipite€s plus petits ont une forme sphérique
contenant entre 30 et 55 % at. Cr, les ellipso$des plus grands et contiennent entre 60 et 80
% at. Cr et les précipités sous forme de plaqusetie: les plus gros et contiennent entre 85 et
100 % at. Cr. A partir des données expérimental@Saeguments thermodynamiques, trois
mécanismes de précipitation du Cr dans le Cu @énpéiposés, mais le plus probable est le
suivant : durant les premiers stades de précipitata germination de précipités de structure
meétastable (cfc et / ou B2) est prépondérantegggrart aux précipités de structure cc (N-W
et K-S). Lors du stade de la croissance, les ptésipnétastables se dissolvent entrainant une
augmentation du Cr en solution solide et par l&esuine éventuelle germination homogene
de nouveaux précipités de structure cc. Enfin, danstade de coalescence, les précipités
ayant une relation d’orientation suivant K-S crergsau détriment de ceux ayant une relation
suivant N-W.

D’autre part, il est évident que la présence d’gnantité significative de Cu au coeur des
précipités de Cr dans les premiers stades de gatiorinminimise leur énergie élastique et
d’interface, mais il faut noter que I'enthalpie ohe&lange du systeme CuCr est extrémement

grande. Cela indique que la présence du Cu darméegpités riches en Cr ne peut pas étre
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attribuée seulement a la minimisation de I'énedjastique et d’interface. La confrontation
des résultats expérimentaux et des calculs themawdigiues n’expliquent pas cet effet. Ce
désaccord peut étre attribué au Fe se trouvantoawr des précipités riches en Cr aux
premiers stades de précipitation. Bien qu'il soiégent en faible teneur, il peut avoir une
influence drastique sur leur composition. Cettedtlgpse semble renforcée par les résultats
expérimentaux qui montrent que lors de la croissates précipités s’enrichissent en Cr
d’'une facon concomitante avec un rejet du Fe atetfaces précipités / matrice. Une couche

mince riche en Fe est formée par la suite afin ohenmiser I'énergie d’interface chimique.

La déformation plastique par laminage de l'alliageCr conduit a la formation de
cellules de dislocations. Lors du traitement decipitation, le maximum de dureté obtenu
dans un état initialement déformé est largemengéréeyr par rapport & son homologue atteint
dans I'état non déformé. Les observations en METMventionnel ont montré que la
précipitation hétérogene du Cr sur les dislocatainsi que la recristallisation se produisaient
simultanément. La précipitation hétérogéne conduiine accélération de la cinétique de
précipitation. La baisse de la barriere de gernonatpar les dislocations augmente
considérablement le flux de germination des pré&espde structure cc et accélére donc la
cinétique de précipitation. Ainsi, a temps de lisement égal, les précipités riches en Cr
sont plus gros dans un état initialement déforinéstl également intéressant de noter que le
Cu qui se trouve au coeur des précipités riches rea Beaucoup moins de temps pour
s’éjecter dans la matrice. Ce qui expligue pourqueblume égal, les précipités issus dans
I'état initialement déformé contiennent mois de €malement, la chute de la dureté de
I'alliage CuCr déformé durant les stades avancésréeipitation est associée a la croissance
des grains recristallisés et a la coalescenceréespjiés du Cr.

Dans le deuxieme systeme, les observations en d&HRlliage FePd ont montré que
la déformation plastique intense conduit & la nanogiration avec une distribution de la
taille de grains entre 50 et 150 nm. Par aille@srésultats de la diffraction des rayons X ont
montré que la déformation par HPT de l'alliage FelRtbnné conduit a la destruction totale
de l'ordre chimique a grande distance. Cependa#, dbservations en MET montrent
clairement I'existence de quelgques domaines ordodedaille nanométrique.

Afin d’étudier la mise en ordre dans un état namicstiré, des traitements thermiques a des
températures inférieures a la température critdgienise en ordre ont été effectuées. Les

résultats du MET ont montré que la mise en ordresdan état initialement désordonné se
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produit suivant une transformation combinée de ilgeren ordre et de la recristallisation. Tel
gue, les domaines ordonnés germent aux niveauxoil®s de grains et grossissent au
détriment de grains non recristallisés. Par ailela présence des nano domaines ordonnés
dans I'état initialement ordonné n’affecte pas Ecanisme de mise en ordre, mais conduit a
une accélération a la fois de la cinétique de miserdre et de la croissance de grains. En fait,
si les nano domaines ordonnés existant ont unke tpils grande que la taille critique
nécessaire pour leur croissance, ces derniersgvossir immédiatement. Par conséquence, le
champ coercitif atteint dans un état initialemeggadonné est largement plus grand que son
homologue obtenu dans un état initialement ordobn@utre part, plus la température de
mise en ordre est basse, plus le champ coerditiinatest grand. Lorsque la température de
mise en ordre diminue, la force motrice de la megeordre augmente. Donc le taux de
germination de nouveaux grains augmente, tandidajoeoissance étant moins rapide, ceci

donne des grains plus petits et par la suite umph@oercitif plus grand.

Le champ coercitif maximum atteint a 400 °C (H& 767 Oe) est largement supérieur
aux valeurs rapportées dans la littérature [DesD@%, 04a] qui sont de I'ordre de 1,3 KOe.
Nous n’avons pas réussi a obtenir un alliage Fedtubstructuré et ordonné, a cause de la
grande force motrice de recristallisation. Parail$, les études bibliographiques ont montré
gue l'obtention d’'une grande densité de nanopdescumagnétiques (i.e. FePt) dans une
matrice non magnétique (i.e. C) permet d’obteng pipriétés magnétiques exceptionnelles
[Yin 05]. Ceci ouvre donc une nouvelle perspectdans I'étude du systeme FePd. La
difficulté c’est de trouver un élément non magnétigla matrice) qui soit immiscible a la fois

avec le Fe et le Pd.

149



Référence :

[Agu 07] C. Aguilar, V. de P. Martinez, J.M. Palagj S. Ordonez and O. Pavez, Scripta
Mater. 57 (2007) 213-216

[Ala00] M. Alan, L. Russell, S. Chumbley and Y. ahi «Advenced Engineering
Materials» (2000)

[Ape 88] M. Apello, P. Fenici, Mater. Sci. Eng. A2.(1988) 69.

[Ara 93] F.G.S. Araujo, B. M. Gonzales, P.R. Cel#nR.Z. Coelho, R.A. Mansur, Wire J.
Inter. 1993, 191.

[Arm 08] Armen G. Khachaturgan, “theory of stru@ltransformations in solids”
NewYork 2008, p:103-127

[Bas 95] P. Bas, A. Bostel, B. Deconihout, D. Blé@eApp. Surf. Sci. 1995, 87-88, 298

[Bat 01] I. S. Batra, G. K Dey, U. D. Kulkarni, Banerjee. J. Nuc. Mater 299 (2001) 91-
100

[Bat 02] |I. S. Batra, G. K. Dey, U. D. Kulkarni, 8anerjee. Mater. Sci. Eng. A 356
(2002) 32-36

[Bla 93] D. Blavette, B. Deconihout, A. Bostel, J.Marrau, A. Menand, Rev. Sci. Inst.
1993, 64, 2911.

[Bos 89] A. Bostel, D. Blavette, A. Menand, J. Marf&u, J. Phys. 1989, 50-C8, 501.

[Buc 75] R.A. Buckley, Metal Science, vol. 9 (1972#)3-247.

[Bus 98] K.H.J Buschow “permanent magnet mateaald their applications”, Trans Tech
publication Ltd, Switzerland, vol. 5 of Materialsience foundation, 1998.

[Cah 90] R.W. Cahn, P. Haasen et E.J. Kramer : Md$escience and technology, a
comprehensive treatment Vol. 5 : Phase transfoomsitin materials, pages 243—
248. Wiley, 1990.

[Cah 90b] R.W. Cahn, P. Haasen, E.J Kramer, Materials scianceTechnology, Vol. 6:
Phase transformations in materials, p 142. Wil&@01L

[Car 00] K. Carling, G. Wahnstrom, T.R. Mattsson,EA Mattsson, N. Sandberg, G.
Grimvall, Phys. Rev. Lett. 2000, 85 :3862

[Cas 91] W.A. Cassada, G.J. Shiflet, E.A. Starkef.Mrans. A 22A (1991) 299-306

[Cer 05] A. Cerri, P. Leo, Mat. Sci. Eng. A 410-4PD05) 226.

[Cer 88] A. Cerezo, T.J. Godfrey et GDW Smith (1pB&v. Sci. Instrum. 59, 862.

150



[Cha 03]

[Che 07]
[Che 92]
[Ciz 06]

[Cla 98]

[Dac 05]

[Dah 82]
[Dan 07]

[Dan 98]
[Dec 94]
[Dec 95]

[Deg 05]
[Des 04]
[Des 044a]

[Dub 91]

[Eck 93]
[Edw 07]
[Esh 56]
[Esm 03]
[Fer 01]

[Fuj 00]

[Gab 01]

[Gai 07]

S.Y. Chang, C.F. Chen, S.J Lin et T.Z.t&ais : Electrical resistivity of metal
matrix composites. Acta materialia, 51(20) : 62808, 2003

S. Cheng, Y.H. Zhao, Y.T. Zhu, E. Ma, (2PActa Mater 55:5822.

L.Q. Chen, Y. Wang, A.G. Khachaturyan,|P¥iag. Lett. 65, No. 1.15 (1992).

J. Cizek, I. Prochazka, B. Smola, I. $talia, R. Kuzel, Z. Matej, V. Cherkaska,
R.K. Islamgaliev, O. Kulyasova, Mater. Sci. ForuG8504 (2006) 149.

B. Clausen, T. Lorentzen and T. LeffergtéAmater. Vol. 46, No. 9, pp. 3087-
3098, 1998

G. Da Costa, F. Vurpillot, A. Bostel, MoBet, B. Decounihout, Review of Sci.
Instr. 76, 013304 (2005)

U. Dahmen, Acta Metall. 30 (1982) 63

F. Danoix, G. Grancher, A. Bostel, D. Bitte, Ultramicroscopy 2007, 107 (9),
739.

F. Danoix, D. Julien, X. Sauvage, J. Capre Mater. Sci. Eng. 1998, A 250, 8.
B. Deconihout Thése de doctorat, Univerdie Rouen, 1994

B. Deconihout, A. Bostel, M. Bouet, J. M. SarrauB@s, D. Blavette, App. Surf.
Sci. 1995, 87-88, 428.

F. De Geuser, Thése de Doctorat, Université de R20865.

A.R. Deshpande, H. Xu, J.M.K. WiezorektaAMater. 52 (2004) 2903-2911.
A.R. Deshpande, J.M.K. Wiezorek, JoumialMagn. And Mag. Mater. 270
(2004) 157-166 (10).

B. Dubost et P. Sainfort : Durcissementr garécipitation des alliages
d’aluminium, chapitre M240-M242. Les Techniqued'tiggénieur, 1991

J. Eckert, J.C. J.C. Holzer, W.L. Johnsbm\ppl. Phys. 73 (1), 1. January 1993
D. J. Edwards, B. N. Singh, S. TahtinerNuJc. Mater. 367-370 (2007) 904-909
J. D. Eshelby, Solid State Physics, 3 §199.

S. Esmaeili, D.J. Lloyd, W.J. Pool, Actater. 51 (2003) 2243-2257.

H. Fernee, J. Nairn, A. Atrens, J. Ma&xi 36 (2001) 2721

T. Fujii, H. Nakazawa, M. Kato, U. DahmeXgta Mater 48 (2000) 1033.

B.M. Gable, A.W. Zhu, A.A. Csontos, E.Aafke Jr, Jour. Of Light Met. 1
(2001) 1-14

B. Gault, A. Vella, F. Vurpillot, A. Memad, D. Blavette, B. Deconihout,
Ultramicroscopy 2007, 107, 713.

151



[Gau 06]

[Gav 03]
[Geh 97]
[Ger 94]

[Gib 75]
[Goo 73]
[Gre 08]
[Gri 82]
[Gui 06]
[Gus 87]
[Hal 51]
[Hal 72]
[Hat 08]

[Hat 09]

[Heb 05]

[Heh 97]
[Hei 03]
[Hei 99]
[Hin 08]
[Hir 62]

[Hol 00]
[Hon 01]

[Hon 99]

[Hor 05]

B. Gault, F. Vurpillot, A. Vella, M. Gilbt A. Menanad, D. Blavette, B.
Deconihout, Rev. Sci. Instrum. 2006, 77, 043705

V.G. Gavriljuk, Mat. Sci. Eng. A345 (2003).

V. Gehanno, Doctorat I'Institut NationalyRechnique de Grenoble, 1997

V.Y. Gertsman, R. Birringer, R.Z. ValieM, Gleiter. Scr. Metall. Mater. 1994,
30, 2294.

J.W. Gibbs, Trans. Connecticut Acad. Sqj108) (1875-1878) 343

S.R. Goodman, S.S Brenner, J.R. Low, Metns. 4 (1973) 2371.

A. Grenier, Thése de doctorat, UniverdgéRouen, 2008.

V.N. Gridnev, V.G. Gavrilyuk, Phys. Metal982, 4, 531.

L. Guillet, Rev. Met. 3 (1906) 176.

G.M. Gushchin., F.N. Berseneva. Phys. Mietall. 63, 5 (1987) 83.

E.O. Hall, Proc. Phys. Soc. B 64 (1951).74

M.G. Hall, H.l. Aaronson, K.R. Kinsma, Su$ci. 31 (1972) 257-274.

M. Hatakeyama, T. Toyama, Y. Nagai, M. ekewva, M. Eldrup, B. N. Singh,
Mater Trans. 49 (2008) 518.

M. Hatakeyama, T. Toyama, J. Yang, Y. Nalyh Hasekawa, T. Ohkubo, M.
Eldrup, B. N. Singh, J. Nuc. Mat. 386-388 (2009285

T. Hebesberger, H.P. Stiwe, A. VorhauenMétscher, R. Pippan, Acta Mater.
2005, 53, 393.

V. Hehanno, These de Doctorat, CEA — Goén@997.

A. Heinrich, T. Al-Kassab, R. Kirchheim,ater Sci Eng A353 (2003) 92

M. Heilmaier, F.E.H. Miller, JOM (1999) 2¥

G. Hindrichs, Z. Anorg. Allg. Chem. 59 (@8) 420.

M. Hirabayashi, S. Weissmann, Acta Metall, 25 (January 1962).

U. Holzwarth, H. Stamm. J. Nuc. Mater. 22900) 31-45

K. Hono, M. Ohnuma, M. Murayama, S. Nishid\.. Yoshie, T. Takahashi,
Scripta Mater. 2001, 44, 977.

M.H. Hong, W.T. Reynolds, T.Tarui, K. Hgndetall. Mater. Trans. 1999, 30 A,
717.

Z. Horita, K. Ohashi, T. Fujita, K. KanekKa.G. Langdon, Adv. Mater. 17 (2005)
1599.

152



[Hor 96]
[Hou 10]
[Isl 97]
[Iss 06]
[Ilva 02]

[lwa 98]

[Jes 06]
[Kap 05]

[Kas 05]
[Kau 89]

[Kih 04]
[Kim 05]
[Kin 82]
[Kit 83]

[Kle 94]

[Kle 95]

[Kni 73]

[Kom 75]

[Kor 01]

[Kor 99]

[Koz 08]

Z. Horita, D.J. Smith, M. Furukawa, M. Netn, R.Z. Valiev, T.G. Langdon, J.
Mater. Res. 1996, 11, 1880.

J. Houard, Thése de Doctorat, Universgdrouen, 2010.

R.K. Islamgaliev, F. Chemlik, R. Kuzel, Ma. Sci. Eng. 1997, A 237, 43.

C. Issro, M. Abes, W. Puschl, B. Sepiol, ®eiler, P. Rogl, G. Schmerber, W.
A. Soffa, R. Kozubski, V. Pierron-Bohnes, Met. Matans. 37A (2006) 3415.
A.D. Ivanov, A.K. Nikolaev, G.M. KalininM.E. Rodin, J. Nuc. Mater. 307-311
(2002) 673-676.

Y. Iwahashi, Z. Horita, M. Nemoto, T.G. hgdon, Metall. Mater. Trans. 1998,
29A, 2503.

P. Jessner, Rapport de stage de masien&rsité de Rouen, 2006.

K. Kapoor, D. Lahiri, I. S Batra, S. V. RRao, T. Sanyal. «materials
Characterization» 54 (2005).

M.E. Kassner, S.R. Barbes, Mater. Sci..20§5, A 410, 152.

l. Kaur, W. Gust, L. Kozma, “HandBook ofr&n and Interphase Boundary
Diffusion Data Vol 1”, ZIEGLER PRESS, STUTTGART, 89, pp 458

B. B. Khina, I. Solpan, G. F. Lovshenko,Mater. Sci. 2004, 39, 5135.

J.K. Kim, H.K. Kim, J.W. Park and W.J. Kinscripta Mater. 53 (2005) 1207.
D.R. Kingham, Surf. Sci. 116 (1982) 273130
C. Kittel, Physique de I'état solide? &dition, juin 1983, p 554.

T. Klemmer, W.A. Soffa, In: W.C. JohnsahM. Howe, D.E. Laughlin, editors.
Solid-solid phase transformations. Warrendale: TWeerals, Metals and
Materials Society, 1994. p. 969.

T. Klemmer, D. Hoydick, H. Okumura, B. Zhg W.A. Soffa, Scrip. Metall. Et
Mater. Vol. 33, p. 1793-1805, 1995.

R.W. Knights, P. Wilkes, Met. Trans. 4 1% 2389.

Y. Komen, J. Rezek, Met. Trans. 6A (19%89

A.V. Korznikov, G. Tram, O. Dimitrov, G.FKorznikova, S.R. Idrisova, Z.
Pakiela, Acta Mater 49 (2001) 663.

A.V. Korznikov, O. Dimitrov, G.F. Korznikea, J.P. Dallas, A. Quivy, R.Z.
Valiev, A. Mukherjee, Nanostruct. Mater. 11 (1999)

E. Kozeschnik, Scripta Mater. 59 (2008180

153



[Kul 05]

[Kuz 85]

[Lan 95]

[Lan 97]

[Lau 05]

[Lel 90]
[Lif 61]

[Liu 06]
[Liu 98]
[Ma 03]
[Ma 06]

[Mag 68]

[Man 08]
[Man 10]

[Mar 10]

[Mar 73]

[Mas 87]
[Mic 97]
[Mil 89]

A. Kulovits, W.A. Soffa, W. Puschl, W. Hfer, Intermetallics 13 (2005) 510-
514.

R.l. Kuznetsov, V.l. Bykov, V.P. ChernyshoV.P. Pilyugin, N.A. Yfremov,
V.V. Posheyev, Plastic deformation of solid bodiesler pressure, Sverdlovsk,
IFM UNTS RAN, 1985, 4, 85.

J. Languillaume, Thése de doctorat, Insftolytechnique de Grenoble, 1995.

J. Languillaume, G. Kapelski, B. Baudelkstta Mater 45 (1997) 1201.

D.E. Laughlin, K. Srinivasan, M. TanaseWang, Scripta Mater. 53 (2005) 383-
388.

M. Lelovic, Master’s thesis, University efittsbugh, (1990).

[.M. Lifschitz et V.V Slyozov : The kinetis of precipitation from supersaturated
solid olutions. J. Phys. Chem. Solids, 19:35-5@119

Q. Liu, X. Zhang, Y. Ge, J. Wang, J.Z. CMetal. Mater. Trans. A 37 A (2006)
3233-3239

Q. Liu, D.J. Jensen, N. Hansen, Acta Matk&, N 16 (1998) pp. 5819-5838

E. Ma, Nature Mater. 2 (2003) 7.

E. Ma, (2006), JOM 58(4):49.

L.M. Magat, A.S. Yermolenko, G.V. lvanov@,M. Makarova, YA.S. Shur, Fiz.
Metal. Matalloved. 26, No. 3, 511 (1968).

D. N. Manh , M.Y. Lavrentiev, S. L. DudareC. R. Physique 9 (2008) 379

C. Mangler, C. Gammer, H.P. KarnthalerRéntenberger, Acta mater. 58
(2010) 5631-5638

D.G. Merkella, Sz. Sajtia, F. Tanczikéa, Riihmb, R. Rufferc, L. Bottyana;
abstract for SuperADAM, Neutron reflectometry: tiext generation and beyond
Institut Laue-Langevin, Grenoble, France 25 - ZBtiober 2010.

G. Matrtin : Stabilité morphologique desgmes biphasés. In G. Martin, J. Levy,
J. Oudar, G. Saada et G. Sainfort, éditeurs :fhtes et Surfaces en Métallurgie
- Ecole d’été de métallurgie physique - Gassinn$rbech Publications, 1973.
T.B. Massalski, Edited by ASM, Metals Pathio, USA (1987) 819.

C. Michaelsen, C. Gente, R. Bormann, JidlaRes. 12 (1997) 1463

M.K. Miller, G.D.W. Smith, Atom Probe Angkis: principles and applications to
materials problems, MRS, Pittsburg, Pennsylvarigol

154



[Mil 96]

[Mis 96]

[Mor 94]
[MUl 68]
[MUl 69]
[Mur 99]
[Mut 90]
[Nag 75]

[Naz 93]
[Oth 94]
[Par 94]
[Par 96]
[Pea 64]

[Pet 53]
[Pip 06]

[Poc 95]
[Por 81]

[Qia 06]

[Que 10]

[Rdz 86]
[Ren 05]
[Ren 08]
[Rio 80]
[Sag 88]

M.K. Miller, A. Cerezo, M.G. HetheringtorG.D.W. Smith, Atom probe field ion
microscopy, Clarendon press, Oxford, 1996.

V. Mishin, V.Y. Gertsaman, R.Z. Valiev, Gottstein, Scripta Mater. 1996, 35,
873.

M.A. Morris, M. Leboeuf, D.G. Morris, MateSci. Eng. A 188 (1994) 255-265.
E.W. Mdlller, J.A. Panitz, S.B. Mc Lane, ReéPhys. Inst. 1968, 39, 83.

E. W. Muller and T. T. Tsong, Field lon Bfoscopy. 1969. 3,5, 7

M. Muruyama, K. Hono, Z. Horita , Materrans. — JIM 40 (1999) 938.

S. Muto, R. Oshima, F.E. Fujita, Materi8sience Forum 56-58, 65 (1990).

K. Nagata and S. Nishikawa, Rept. Instlust. Sci., Univ. of Tokyo, 24 (4),
Serial No. 153, 115-168 (Mar 1975).

A.A. Nazarov, A. E. Romanov, R.Z. Valid\gta Metall. Mater. 1993, 41, 1033.
P.J. Othen, M.L. Jenkins, G.D.W. Smithil&$Mag A 70 (1994) 1

P. Pareige, Thése de doctorat, UnivedsitRouen, 1994

P. Pareige, K.F. Russel, M.K. Miller, Apglrf. Sci. 94-95 (1996) 362.

W.B. Pearson, “A Handbook of lattice Spgsiand structures of Metals and
alloys”, Pergamon, Oxford, 1964, p. 531

N.J. Petch, J. Iron Steel Instrum. 1758 25.

R. Pippan, F. Wetscher, M. Hafok, A. Vankg |. Sabirov, Adv. Eng. Mater.
2006, 8 (11), 1046.

P. Pochet, E. Tominez, L. Chaffron andvartin, Phys. Rev. B 52 (1995) 4006
D.A. Porter, K.E. Easterling, Phase Transfation in Metals and Alloys,"2
Edition, 1981, p 24.

Q. Liu Q. Liu, X. Zhang, Y. Ge, J. Wany}, H. Cui, Meta. Mater. Trans. 37A
(2006) 3233

X. Quelennec, A. Menand, J.M. Le BretonPikpan, X. Sauvage, Philos. Mag.
Vol. 90, No. 9, March 2010, 1179-1195

Z. Rdzawski, J. Stobrawa, Scripta Me(l.(1986) 341

C. Rentenberger, H.P. Karnthaler, Actadvlatia 53 (2005) 3031.

C. Rentenberger, H.P. Karnthaler, Actadvlatia 56 (2008) 2526.

R.J. Rioja, D.E. Laughlin, Acta Metall 28980) 1301.

V.V. Sagaradze, S.V. Morozov, V.A. ShalbashL.N. Romashev, R.l.
Kuznetsov, Phys. Met. Metall. Vol. 66, No 2 (1988)1.

155



[Sag 97]
[Sau 00]
[Sau 01]

[Sau 06]

[Sau 07]
[Sau 08]

[Sau 09]

[Sch 00]
[Sch 05]

[Sha 09]

[Shc 75]

[Smi 86]

[Soi 00]

[Sto 02]

[Str 04]

[Tak 09]

[Tam 19]

[Tan 01]
[Tan 04]

V.V. Sagaradze, V.A. Shabashov, NanostMater. Vol. 9 (1997) 681.

X. Sauvage, J. Copreaux, F. Danoix, Dv&ta, Phil Mag A80 (2000) 781.

X. Sauvage, L. Renaud, B. Decounihout, D. Blavété]. Ping, K. Hhono. Acta,
Mater. 49 (2001) 389-394

X. Sauvage, X. Quelennec, J.J. MalandirRareige, Scripta Mater. 2006, 54,
1099.

X. Sauvage, Y. Ivanisenko, J. Mater. &2i(2007) 1615.

X. Sauvage, A. Chbihi, D. Gunderov, E.\éld&erov, A.G. Popov, Journal of
Material Science 43 (2008) 7293.

X. Sauvage, W. Lefebvre, C. Genevois, BsaRi, K. Hono, Scripta Mater. 60
(2009) 1056.

J. W. P. Schmelzer, J. Schmelzer, I. Gutdo Chem. Phys. 112 (2000) 3820

E. Schafler, G. Steiner, E. Korznikova, K&rber, M.J. Zehetbauer, Mater. Sci.
Eng 2005, A 410-411:1609.

G. Sha, Y.B. Wang, X.Z. Liao, Z.C. DuanP.SRinger, T.G. Langdon, Acta
Mater 57 (2009) 3123.

N.N. Shchegoleva and L.M. Mahat, Fiz. Metdatalloved. 39, No. 3, 528
(1975).

N. A. Smirnova, V.l. Levit, V.I. PilyuginR.l. Kuznetsov, L.S. Davydova, V.A.
Sazonova, Fiz. Met. Metalloved 1986, 61, 1170.

F. Soisson et G. Martin : Monte carlo slations of the decomposition of
metastable solid solutions: transient and steaatg stucleation kinetics. Phys.
Rev. B, 62(1):203-214, 2000

V. Stolyarov, R.Z. Valiev, (éditeurs: Y.Zhu, T.G. Langdon, R.S. Mishra, S.L.
Semiatin, M.J. Saran, T.C. Lowe), Ultrafine grainedterials 1. Warrendale,
PA: The Minerals, Metals and Materials Society, 209.

B.B. Straumal, B. Baretzky, A.A. Mazilkif,. Philipp, O.A. Kogtenkova, M.N.
Volkov, R.Z. Valiev, Acta Mater. 52 (2004) 4469.

N. Takata, Y. Ohtake, K. Kita, K. Kitagaws. Tsuji, Scri. Mater. 60 (2009) 590-
593

C. Tamman, Z. Anorg. Allg. Chem. 107 (1919

K. Tanaka, T. Ichitsubo, M. Koiwa, Mat&ci. and Eng. A312 (2001) 118-127.
A. Taniyama, T. Takayama, M. Arai, T. HataaScripta Mater 51 (2004) 53.

156



[Tan 85]
[Tso 90]

[Tsu 04]

[Tya 64]
[Unl 02]

[Val 00]
[Val 04]
[Val 06]
[Val 91]

[Val 93]
[Val 96]

[Vel 06]
[Vin 02]

[Vin 05]

[Vor 04]
[Vur 00]
[Vur 01]
[Vur 06]

[Wad 88]
[Wag 61]
[Wea 79]
[Wea 80]

[Wec 53]

N.Y. Tang, D.M. Taplin, G.L. Dunlop, Mat8ci Tecnol. 1 (1985) 270.

T.T. Tsong. “Atom-probe fiel ion microsogp Cambridge university press,
Cambridge, 1990.

N. Tsuji, T. lwata, M. Sato, S? Fujimotdé, Minamino, Sci. Technol. Adv.
Mater. 5 (2004) 173.

D Y. Tyapkin, K.M. Yamaleev, Soviet PhysiDoklady 9, 322 (October 1964).
N. Unlu, B.M. Gable, G.J. Shiflet, E.A.r8ke, Jr, Mater. Sci. For. 396-402
(2002) 801-806

R.Z. Valiev, R.K. Islamgaliev, 1.V. Alexainov, Prog. Matr. Sci. 2000, 45, 103
R. Valiev, Nature Mater. 3 (2004) 511.

R.Z. Valiev, T.G. Langdon, Prog. Mater.i.S2006, 51 (7), 881.

L.B. Valdes: Resistivity Measurements onerf@anium for Transistors.
Proceeding of the Institute of Radio Engineers()2420-427, 1954.

R.Z. Valiev, A.V. Korznikov, R.R. Mulyukgwater. Sci. Eng. A168 (1993) 141.
R.Z. Valiev, Y.V. Ivanisenko, E.F. RaucB, Baudelet, Acta Mater. 1996, 44,
4705.

A. Vella, F. Vurpillot, B. Gault, B. Deeohout, Phys. Rev. B. 2006, 73,165416
A. Vinogadrov, V. Patlan, Y. Suzuki, K. tdgawa, V.I. Kopylov, Acta Mater. 50
(2002) 1639-1651

A. Vinogadrov, T. Ishida, K. Kiagawa, V.Kopylov, Acta Mater. 53 (2005)
2181-2192.

A. Vorhauer, R. Pippan, Scripta Mater. 2061, 921.

F. Vurpillot, A. Bostel, D. Blavette. Apfhy. Let. 76 (2000) 21.

F. Vurpillot, Thése de Doctorat, Université de Rou2001.

F. Vurpillot, B. Gault, A. Vella, M, Bouet, B. Dendout, App, Phys. Lett. 2006,
88, 094105

M. Wada, Y. Yuchi, R. Uemori, M. Tanimo, Mori, Acta Metall 36 (1988) 333
C. Wagner : Z. Elektrochem., 65:581, 1961.

G.C. Weatherly, P. Humble, D. Borland, &Abtater 27 (1979) 1815

Robert C. WEAST, “Hand Book of ChemistrydaPhysics, 61 edition”, CRC
PRESS (Boca Raton Floride 33431) 1980-1981, ppH&3-

M. S. Wechsler, D. S. Lieberman, T. A. Red. of Metals 1505, November
1953.

157



[Wei 11]
[Wel 99]
[Wet 05]

[Wha 98]
[Wil 60]

[Yan 00]

[Zel 43]

[Zha 04]

[Zha 05]

[Zha 91]

[Zha 92]
[Zhi 03]

[Zho 08]

[Zho 84]
[Zhu 05]

K.X. Wei; W. Wei, F. Wang, Q.B. Du; I.V.l&xandrov, J. Hu, Mater. Sci. Eng.
A 528 (2011) 1478-1484.

D. Weller, A. Moser, IEEE Trans. Magn. @®99) 4423.

F. Wetscher, A. Vorhauer, R. Pippan, Ma&ai. Eng. 2005, A 401, 213.

S.H. Whang, Q. Feng, Y.-Q. Gao, Acta Mdt@1(1998) 6485.

R. O. Williams, Trans. ASM, 52 (1960) 530

C. Yanar, J.M.K. Wiezorek ; W.A. Soffa. IrnTurchi E.A, A. Gonis, editors.
Phase Transformation and evolution in materialsrrévalale: The Minerals,
Metals and Materials Society, 2000. p. 39.

J.B. Zeldovich : Acta Physicochim, 18, B94

Y.H. Zhao, X.Z. Liao, Z. Jin, R.Z. ValieY, T. Zhu, Acta Materialia 52 (2004)
4589.

Y..H. Zhao, X.Z. Liao, Y.T. Zhu, Z. Horitd.G. Langdon, Mater. Sci. Eng.
2005, A410-411, 188.

B. Zhang, M. Lelovic, W.A. Soffa, Scrip.e¥ll. Et Mater. Vol. 25, p. 1577-
1582, 1991.

B. Zhang, W.A. Soffa, Phys. Stat. Sol. A1307 (1992).

A.P. Zhilyaev, G.V Nurislamova, B-K. Kim\.D. Baro’. J.A. Szpunar, T.G.
Langdon, Acta Mater. 2003, 51, 753.

H. T. Zhou, J. W. Zhong, X. Zhou, Z. K. ah Q. B. Li. Mater. Sci. Eng. A 498
(2008) 225-230

V.A. Zhorin, D.P. Shashkin, N.S. Yenikoamy DAN SSSR 1984, 278, 144.
Y.T. Zhu, T.G. Langdon, Mater. Sci. En§03, A 409, 234.

158



Annexe 1

159



Relation d’orientation entre les précipités du Cr €c) et la matrice du Cu
(cfc)

Lorsqu’un précipité de Cr de structure cc respkctelation d’orientation Nishiyama-

Wassermann (N-W) avec la matrice de Cu, on a [Bhl 7
(112 // (110,
[0-11]cy// [001]c,
[-211])cu// [-110]c,

Ceci est résumé dans la Fig. 1 :

[-211]cfc

[-110]cc

[0-11]cfc

[001]cc
— & ® >

Figure 1 : Schéma montrant la relation d’orientathdW entre la matrice de Cu (rond bleu)

et un précipité de Cr (rond rouge).
Par ailleurs, lorsqu’un précipité de Cr de streetec respecte la relation d’orientation

Kurdjumov-Sachs (K-S) avec la matrice de Cu, I'engitre les directions [0-1d et [001},
dans ce cas vaut 5,25° (Fig. 2) :
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[-112]cc
[-1-12]cfc

Figure 2 : Schéma montrant la relation d’orientatieS entre la matrice de Cu (rond bleu) et
les précipités de Cr (rond rouge).

Dans cette relation d’orientation, on trouve que :
(112 // (110,
[-101)cu// [-111]c,

[-1-12]cu// [-112]cr

Il est possible de calculer I'écart a la cohérgsuivant les trois directions dans les

deux relations d’orientation (N-W et K-S) en utiig I'équation 1 :
€= (deu— r) / Aoy 1)

Avec o, (respectivementd) la distance interatomique du Cu (respectivemar®g suivant

une des directions de la relation d’orientationi\et / ou K-S).
Les distances réticulaires des plans (4141 (110}, sont calculées a partir I'équation 2 :

a

dhkl = F—— (2)
Vh? +k? +12
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Tandis que suivant une direction cristallographjdaalistance interatomique est calculée en
utilisant le modele de spheres dures. Les résudtatsalcul des écarts a la cohérence (suivant
N-W et K-S) sont rapportés dans le tableau 1 :

N-W £ (%) K-S £ (%)
(111, // (110), 2,3 | (111, // (110, 2,3
[0-11]c, // 001, 8 [-101}e // [-111)c, 2,2
[[211]Jce // [-110}, | - 12,8 | [-1-12fu /I [-112)s 52,7

Tableau 1 : Bilan des écarts a la cohérence eattgul (cfc) et le Cr (cc) dans les relations
d’orientation N-W et K-S.

Les résultats montrent que suivant la relatiorrididation N-W, il existe une seule
direction douce (perpendiculaire a la famille diesp (111g,). Ceci conduit a une croissance
anisotrope des précipités de Cr en formant depselliles. Tandis que suivant la relation
d’orientation K-S, il existe deux directions dou¢ase perpendiculaire a la famille des plans
(111), et lautre parallele a la direction cristallograple [-101},). Ceci conduit a la

formation des plaquettes et / ou des disques bta droissance des précipites.
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Annexe 2
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Forme de précipités

Les analyses en sonde atomique tomographique amirénque les précipités riches en
Cr ont des morphologies différentes. Pour cettgorgiafin de déterminer leurs formes, nous
avons calculé les trois rayong r, et i suivant trois directions perpendiculaires de chaque

précipité (voir Fig. 1)

Figure 1: Schéma montrant le principe de détertimnade la morphologie des précipités

riches en Cr.

* Sin=r=rs le précipité est considéré comme Sphérique (S)
* Sin =rp#r3 le précipité est considéré comme sous forme igigtlide (E)

* Sin#r,#r3, le précipité est considéré comme sous forme aguette (P)

Remarque :on considére que * 1; si le rapport;r/ r; est inférieur a 1,1. Le choix de la valeur

1,1 comme critére est totalement arbitraire.
Volume des précipités

Les analyses en sonde atomique tomographique amirénque la forme des précipités
riches en Cr évolue en fonction des traitementsmbmécaniques appliqués a l'alliage
étudié. Pour suivre I'évolution de la taille deg@pités, nous avons calculé le volume des

précipités a partir de I'équation 1 :

P
_ Nat*Vat

1
9 (1)

Vp
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AvecNgt le nombre d’atomes appartient dans le précipitg,le volume atomique des

éléments (11,6 A pour tous les éléments) et Q le rendement detitétgQ = 0,5).

L’incertitude du volume des précipités est calcw@émrtir de I'équation 2 :

ANE,
P
N3

AV =V, X 2)

Avec ANF, =N

Densité de précipités

La densité de précipités des différents états aatilée a I'aide de I'équation 3 :
Ny =—- €))

Avec n, le nombre de précipités, Ve volume total analysé calculé a partir de |'dopra4 :

Nat % Vat

Vt= Q

(4)

Avec Ny le nombre total des atomes analysés. L'incertitddemesure de la densité des

précipités est calculée a I'aide de I'équation 5 :

An
AN, =N, x(—”] (5)
Avec Anp = ,/np

Remarque: seuls les précipités qui appartiennent intégnatg au volume 3D reconstruit
sont pris en compte dans le calcul de la densisépaécipités. 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 montrgpque un état donné, la composition
en Cr varie beaucoup d'un précipité a l'autre. Pamséquence, le calcul de la fraction
volumigue en utilisant la régle des segments irdgene peut pas étre utilisée.

La fraction volumique dans un volume reconstruit 8antient N atomes est calculée en

utilisant 'équation 6 :

= - NXo-Ng
V7 NG NG
Npr_Nmr

(6)

Avec X, la composition nominale de l'alliage en Cr mesusd®c la sonde atomique

tomographique (¥= 0,78 + 0,09 % at. Cr)l,\l%rle nombre d’atomes de Cr dans la matrice de

Cu et Ngr le nombre total d’atomes de Cr dans les précipités

L’incertitude de la fraction volumique est calcuBépartir de la relation 7 :

AN+AXo ,  ANGT  ANGT AN
NXo-N&  NXo-N§  Ng"-N§" Ng"-Ng'

AR, =F, (7)
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Abstract

The application of severe plastic deformation orntainalloys usually leads to the
reduction of the grain size and the formation ohigh density of defects (dislocations,
vacancies, grain boundaries, etc.), pushing systanieom thermodynamic equilibrium. This
can affect the stability of microstructures andluehce the mechanisms of phase
transformations. The aim of this work is to undanst the effect of prior plastic deformation
on two kinds of phase transformations: precipitatmd ordering. For this, two model alloys
were chosen: CuCrl anddgedso
For the CuCrl, the early stages of the Cr predipitain Cu were first investigated in the
undeformed state. Atom Probe Tomography and Treasssam Electron Microscopy clearly
show the coexistence of three kinds of Cr rich ipiates. Both their structure and
composition were investigated in detail. The preeatpn kinetic was modeled on the basis of
thermodynamic arguments, taking into account tlfileréint energy terms, i.e. driving force,
elastic energy and interfacial energy, which come competition during the Cr precipitation
in Cu. The large deformation (by rolling) of the @ alloy leads to an acceleration of the
precipitation kinetic due to the heterogeneouseatadn of Cr precipitates on dislocations.
For the FePdso alloy, the effect of plastic deformation by HighleBsure Torsion on the
ordering mechanism was investigated. Transmissitecti®n Microscopy observations
showed that the ordering process in the ultrafineingd state is associated with the
recrystallization. The ordered domains nucleatgrain boundaries and grow at the expense
of non-recrystallized grains. It should be noteal tla 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 intenseles alliages métalliques conduit
généralement a la réduction de la taille de gramsi a la formation d’'une tres forte densité
de défauts (dislocations, lacunes, joints de graijs poussant le systéme loin de son
equilibre thermodynamique. Ceci peut affecter d¥dtité des microstructures et influencer les
mécanismes de transformations de phases. L'obgetide travail est de comprendre I'effet
d'une déformation plastique intense préalable suxdypes de transformations de phases
diffusives : la précipitation et la mise en ordbeux alliages modeles ont été choisis, CuCrl
et FeoPds.

L’étude de I'alliage CuCrl consiste dans un prerteenps, a caractériser les premiers stades
de la précipitation du Cr dans le Cu dans un éigitiement non déformé. Les analyses en
sonde atomique tomographique et les observationsmigroscopie €électronique en
transmission ont montré clairement la coexistere&rals familles de précipités riches en Cr.
Les structures et compositions des précipités titadalysées en détails. La cinétique de
précipitation a été modélisée sur la base des agtsthermodynamique, prenant en compte
les différents termes énergétiques (chimique, iglast et interface) qui rentrent en
compétition lors de la précipitation du Cr dan€le Par ailleurs, la déformation plastique par
laminage de I'alliage CuCr, conduit a une accéiénade la cinétique de précipitation, a cause
d’'une germination hétérogene des précipités rieneSr sur les lignes de dislocations.

Pour l'alliage FeyPds, nous avons étudié I'effet d’'une déformation ptast par torsion sous
pression intense sur le mécanisme de mise en okeé®.observations en microscopie
électronique en transmission ont montré que le ggsws de mise en ordre dans un état
nanostructuré est associé a la recristallisati@h.qlie, les domaines ordonnés germent aux
niveaux des joints de grains et grossissent auntgit de grains non recristallisés. Il est a
noter qu’'un champ coercitif record a été obtenu petialliage dans I'état nanostructuré.

Mots clés: - CuCr, FePd
- Déformation plastique
- Précipitation
- Mise en ordre
- Thermodynamique

- Sonde atomique tomographique



