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Préambule 1
1. Préambule et justification du travail

La gamme d'utilisation des alliages de cuivre (et du coivre pur) est relativement large, mais
essenticllement basée sur I'intérét que I'on porte & leurs bonnes conductivités électrigues et
thermiques, leurs bonnes usinabilité et formabilité, leurs résistances A la corrosion ainsi que
leurs propriétés esthétiques et acoustiques.

Un nombre croissant d'applications industrielles en £lecironique et €lectricité, par exemple,
requiert des alliages présentant une relativement haute conductivité et une haute résistance
mécanique, 1ouL en conservant une certaine ductilité. Certaines des applications £xigent souvent
aussi des alliages conservant des propri€tés mécaniques importantes aprés exposition 4 haute
tetnpérature (exirusion, brasage, sondage, ...) ainsi qu'une résistance mécanique élevée &
moyenmue température (jusqu'a 400°C environ).

Le coivre pur présente un point d'écoulement assez bas (inférienr 2 450 MPa) méme fortement
écroui. Les £léments d’addition que l'on otilise pour augmenter la résistance mécanique du
cuivre ont généralement pour conséquence de faire chuter sa conductivité Electrique, Ceux-ci
ont un effet plus ou moins néfaste sur la conductivité électrique des alliages de cuivre dépendant
de lteur type, de leur fraction atomique en solution solide et dans une moindre mesure de lewr
fraction volumique sous forme d'une avtre phase.

Les méthodes de fabrication qui permettent d'obtenir un compromis intéressant sont basées sur
le durcissement par dispersoides ou précipités, sur T'écrovissage et le raffinement de la
microsaucture. Les alliages de coivre de forte résistance mécanique sont traditionnellement
obtenus par une fine précipitation (Cu-Ni-Be, Co-Co-Be, Cu-Cr, Cu-Cr-Zr, Cu-Cd, ...}
permettant d'aboutir & un bon compromis résistance mécanique-conductivité 3 basses et
moyennes températures. Cependant, leurs résistances mécaniques commencent 3 chuter 3 partir
denviroo 300°C.

Pour des applications 3 plus haute empérature, les propriétés intéressantes des alliages dont le
durcissement est obtenu par des oxydes aés stables (AlyO3, TiO3, ...) et plus grossiers sont
bien connues. Par contre, ces alliages QDS (Oxide Dispersion Strengthening) présentent A
basses températures des résistances mécaniques parfois insuffisantes et sont difficiles 3
fabriquer car les echnologies utilisées demandent beaucoup de soin.



Préambute 2

Un aute type de matériaux de conductiviré €levée et de résistance mécanique exoémement
intéressante a été étudié pour la premidre fois dans les années septante. Basés sur les
technologles de fabrication des supraconducteurs & basses wwmpératures, des composites
constitués d'un mélange de deux phases ductiles montrent aprés un trés fort écronissege des
propriétés mécaniques et €lectriques excellentes. Ainsi, des composites & matrice de cuivre
contenant une deuxidme phase cubique cenirée, dont la microsuructure nécessaire est obtenue
aprés un important travail & froid, peuvent présenter des résistances mécaniques trés élevées,
Durant I'écronissage la microstructure se raffine fortement et la phase cubique centrée se
transforme en rubans de taille submicronique, alignés dans I'axe d'étirage on paralléles an plan
de Iaminage, Comme Jes microstructures nécessaires aux bonnes propriétés de ces composites
sont obtenues aptés un res important travail mécanique 2 froid et que les filaments se forment
nawrellement dans 1a matrice durant celui-ci, on parle de composites In-sim,

D'autre part, la solubilité fimitée des éléments cubiques centrés dans la matrice du cuivre permet
a ces alliages de conserver une bonne conductivité. A cause de leurs combinaisons uniques de
haute résistance et de conductivieé élevée, les composites in-situ présentent un attrait
considérable du point de vue fondamental aussi bien que du point de vue de leurs applications
potenticlles. En effet, les résistances mécaniques obienues s'approchent parfois de 1a limite
théorique pour des alliages cuivreux. De relles valeurs ont déja &€ observées, mais dans des cas
bien spécifigues de fils monocristallins, de diammes proches du micron, que 'on appelie
"whiskers".

Les applications potentielles des composites in-situ se trouvent dans les domaines ob une rés
bonne conductivité électrique ou thermique est requise zinsi qu'une grande résistance
mécanique, ceci plutdt & basse température. La tempérawre Yimite d'wtilisation dépend de la
finesse de fa microstructure et donc de la résistance mécanique &insi que de 1a durée de vie
exigée du composite. On peut citer par exemple, les fils nécessaires pour le bobinage des
grands électro-gimants, les fils 3 €lecao-érosion, les électrodes de soudage, les échangeurs de
chaleur, etc.

Le grand intérét que représente ces matérianx est limité industriellement par fe wés important
taux d'écronissage nécessaire pour obtenir une finesse de micmstructore suffisante. Ainsi, pour
que le composite présente des dimensions finales acceprables, des procédés faisant intervenir de
nombreuses manipulations complexes, utilisées pour fa production de fils supraconductenrs
convennonnels, sont généralement employés.
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Le principal but du présent mavail est d'étudier la possibilité d'obtenir de tels composites & partir
d'une microstmciure de départ plus fine permettant de diminuer le taux d'écrouissage
nécessaire. En effet, ¢'est beaucoup moins la quantité de travail 3 froid que les dimensions de la
microstructure qui joue le rdle prépondérant sur la résistance mécanique finale, donc en panant
d'une microstructure plus fine, les taux d'écrouissage pour obtenir une méme résistance
mécanique sont réduits.

La motivation industrielle de ce travail se wouve dans le fait que l'avenir en production de ces
matériaux résidera probablement dans le développement de procédés de fabrication moins
coliteux que cenx envisagés jusqu'alors. Ainsi, les méthodes de 1a solidification rapide telle que
la métallorgie des poudres et la déposition de billettes par spray ont été utilisées car elles
permettaient de raffiner la microstructore de départ. Des alliages cuivreux contenant différents
€léments cubiques centrés de diverses fractions volumigues obtenus par ces deux méthodes ont
donc £1€ éudids.,

D’un point de voe plus foudamental, ce travail ente principalement de fainc le lien entre
I'évolution de la microstructure et les propri€tés mécaniques {principalement la limite
conventionnelle d'élasticité) aprés différents tavx d'écronissage. L'évolution de la
microstructore durant le ¢ravail A froid des différents alliages a &€ observée, Il est
scientifiquement d'un grand intérét de voir dans quelle mesure les différems modiles proposés
dans 1a linérature pour décrire le comportermnent de ce type d'alliages peuvent éme ntilisés pour
des matériaux obtenus par une solidification pluos rapide possédant une microstruciore
extrémement fine et dont la morphologie et 1a distribution des mbans est différente, L'utilisation
de ces modeles pour décrire le comportement des compaosites in-situ étudiés dans ce travail est
apparue discutable. Un modéle modifié de fagon 4 permettre de mieux prendre en compie la
taille nanocrystalline des rubans de l1a phase cubique centrée est proposé et confronté aux
différents résultats expérimentaux obtenus dans le cadre de cente émde.
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2. Introduction et revae de la littérature

Ce chapiue ve compose principalement de cing parties. Dans le cadre de cette étude, il est
important de rappeler brizvement Jes développements effectués afin d'obtenir des alliages
cuivreux de hautes résistances et hautes conductivités permettant ainsi de situer les composites
in-situ par rapport 4 ces autres alliages. Dans une deuxi®me phase, un bref historique de la
découverte des composites in-situ ainsi qu'un résumé de I'évolution des propriéiés mécaniques
observées sur ces différents alliages eo fonction du taux d'écrovissage seront présentés. Dans la
troisidéme partie, une revue de la linérature concemant I'évolution de la microsmucture et des
propriétés mécaniques des métans lors de I'écrouissage (principalement de 1'étrage) sera
présentée. Nous passerons en revue, ensuite, les différents modeles utilisés pour décrire
I'évolution du point d'écoulement {ou de la contrainte maximale) en fonction du taux
d'écrouissage des composites in-sire. Dans la demidre partie de cene introduction, la stabilité
thermique de la microstructure sera discutée et les différents mécanismes permettant de décrire
son évelution lors des traitlements thermiques setont présentés.

Le terme composite in-sine n'est pas toujours trés clairement défini¢ dans la Littérature si bien
qu'il est utilisé parfeis pour décrire toute une grande gamme de matériaux dont la microstructure
souhaitée est développée soit & pantir d'une transformation de phase (par exemple du liquide
lors de la solidification), soit lors des procédés antérieurs de formage mécanique. Mais dans
tous les cas un fort &crouissage est nécessaire pour réduire les dimensions de la microstructure
et obtenir les résistances mécaniques escomptées. Comme la microstructure. fibreuse est obienue
aprds un trés important travail mécanique 4 froid et qu'elle se forme naturellement dans la
matrice durant celui-ci, on parle de composites in-sim, On peot faire la distinction entre les
microsiructures lametlaires qui proviennent d'uoe selidification eutectique et celles qui ne
proviennent pas directement d'une telle décompaosition, et sont constituées originellement d’une
phase ¢x primaire dendritique ou sphéroidale, cubique centrée, distribuée dans la matrice. Méme
si I'évolution de la résistance mécanique ou du point d'écoulement en fonction de l'écrouissage
peut étre parfois assez semblable: entre ces deux types de compasites in-sim, la microstructure
lamellaire n'est ebtenues pour les sysi2mes non-ewtectique que par un effet de texture lors de
I'écrouissage.

Le cuivre et les alliages de cuivre sont utilisés dans beaucoup de domaines od une bonne
combinaison de haute conductivité thermique ou électrique et une résistance mécanique Elevie
ainsi que des propriéiés intéressanies en corrosion sont recherchées. Parmi les multiples
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applications de ces alliages, on peut citec [1, 2] par exemple : les commutateurs haute tension,
les électrodes de soudage, les "leadframes” pour les semi-conducteurs, les connecienrs
éleciriques, les fils de haute conductivitd pour le bobinage, les cibles haute puissance, les
brides de serrage de fusibles, etc. Dans les domaines concernés essentiellement par la
conducuivité thermigue, les applications sont par exemple [1, 3] : les lingotigres pour Ja conlée
continve, les échangevrs de chaleur, les pistons pour le pressage des polymeces, les chambres
de combustion dans les systémes de propulsion, etc, Les zaliiages de cuivre ont en plus
l'avantage de posséder on modole d'élasticité assez faible qui minimise les contraimes
thermiques liées A la dilatation dans les sysitmes électriques et électromques.

La grande majorité des applicavons nécessitent I'utilisation d'alliages coivrevx de hawie
conductivité conventionnels, Cependant, les iechnalogies modernes ont créé le besoin de
matériaux trés spécifiques ntilisés dans des conditions extrémes qui nécessitent I'unlisation de
nouveanx alliages. 1l est bien clair, gue non sevulement, la conductivité et la résistance
mécanique sont néeessaires, mais que d'autres propriétés comme J'usinabilité, la formabilité, 1a
résistance i la corrosion, le comportement mécanigue 3 moyenne tempéramre, 1a relaxauon
thermique des contraintes et la résistance en farigue doivent Eire suffisantes. Le standard par
lequel les conducteurs €lectriques sont comparés est souvent le cuivre pur recuit auquel on a
donné arbitrairement en 1913 une valeur de 100% IACS (International Annealed Copper
Standard) correspondant 3 une eésistivitd Slectrique de 1.7241-10-6 Q-cm. 11 fant noter
cependant que dfi avx progrés de I'élaboration, Je cuivre pur et certaing alliages faiblement alliés
présentent actuellement des conductivilés qui dépassent 100% LACS.

Une comparaison des différents compromis possibles entre conductivité et contrainte maximale
des alliages cuivreux peut &ure faite en s'inspirant de la figure 2.1. Le probleme de base est 10ut
A fait évident, 'avgmentaiion de la contrainte maximale se faii souvent au détriment de la
conductivité par l'adjoncion d'éléments d'alliage.

Les composites in-situ contenam du fer présenient une plus faible conductivité électrique que
cevx canténant du niobjum car le fer a une solubilité plus levée dans 1a matrice de cuivre et un
effer plus néfaste sur 1a conducivité électrique pour la méme fraction atomique en solution.
L'effet des éléments d'addition et des impuretés sur la conductivité électrique dépend s
fortement du type d'élément et de la concentration en solution solide. Ceci est illusiré par la
figure 2.2 ob I'avgmentation de résistivité en pLdcm pour wne¢ cancentration d'élément de
0.02% atomique est donnée. Mais Ia conductivité des alliages dépend aussi d'auires parametres
comme la densité de dislocarians et de defauts ponctuels, la fraction volnmique et 1a distribution
de la deuxigme phase, la densité d'interfaces et la nature de cenx-ci.
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La solidification rapide et le broyage mécanique ont permis d'obtenir, grice i l'extension de la
solubilité et au raffinement de la microstructure des alliages cuivreux, duscis par précipités etfou
dispersoides, dont ies propriétés sont extrémement intéressantes (vair par exemple les travaux
effectués par Morris and Morris [7 4 9]). Cependant, un des problemes limitant 1a présence de
tels matériaux sur le marché est souvent la stabilité thermigue de la microstrucrure lors des
procédés classiques de consolidation (extrusion, compaction isostaique i chaud, forgeage,...)
[10]). D'autre part, si le matériav obtenu est constitué d'une fine dispersion stable de panticules
(oxydes, carbures, borures,...}), comme on peut I'aueindre par exemple lors d'uwo brovage
mécanique, la consolidation méme et les premiers stades de fabrication sont difficiles 4 cause
des propriétés mécaniques €levées du matériau notamment 2 havie température,

Dans ce contexte-13, les composites in-situ 3 matrice coivreuse sont extrémement intéressanis
car ils permettent de couvrir toute uoe gamme de couples conductivité-contrainte maximale
pratiquement sans concurrence, comme on peut le voir sur la figure 2.1, La difficule& principale
est que leurs propriétés sont fortement dépendantes du taux et du procédé d'écrouissage ainsi
que de la composition et de la finesse de la microstructure de départ.

2.1.1. Purcissement par 'écrouissage & froid

Le rble de V'écrouissage sor les propriétés mécaniques du caivre pur est important et permet
d'augmenter Ia contrainie maximale d'un facteur deox et 1a Yimite conventionnelle d'élasticité
d’an facteur cing environ [4] par rapport 3 1'étas recuit. La conductivité est réduite par
I'écrouissage, mais cette dirninution est en généeal seulement de I'ordre de 3% IACS [11]. La
gamme de contrainte maximales qui peut tre oblenue par I'écrouissage est indiquée 4 la fipure
2.1 pour chaque alliage individuel par une surface hachurée. Le cas des composites in-situ est
particulier dans la mesure ot le rSle de Pécrouissage est trés important car il contribue fortement
4 la réduction de la taille de Ia microsuucture, Mais il joue avssi dans ce cas un r8le indirect sur
1a résistivité au wavers des effets liés anx interfaces.

De manitre pénérale, le travail 3 froid est donc un bon moyen pour augmenter la contrainte
maximale sans trop influencer la conductivité des alliages cuivreux.

Les propriétés mécaniques du cuivre pur écroai sont cependant mes rapidement perdues lorsque
l'on €léve 1a wimpérature. Lorsque Ie cuivre est uiilisé dans un £iat écrom, on préfere faiblement
I'allier de fagon & augmenter les températures de restauration e de recristallisation. La
stabilisation de la microstructure déformée peut &tre faite soit par solution solide soit par woe
fine dispersion de particules. Les alliages stabilisés par solution solide contiennent typiquement
de faibles teneurs de cadmium ou d'argent. L'wilisation de cadmium et d'argent comme éémeot
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d'additien est tout 3 Fait justifiée car ces deux €léments donnent les meilleurs compremis de
conductivité (voir figure 2.2) et de stabilisation de la microstructure. En général, il semble qu'il
n'y ait pas de grands bénéfices A combiner plusicurs éléments en solution solide. Les
exceptions 3 cette régle semblent &ure les alliages contenant du sé€lénium ou du tellurium, ainsi
que du magnésium ou de I'étain, La siabilité des propriétés mécaniques est parfois meilleure
pour les alliages ternaires de ce type, mais le contrble trés précis de Ia tencur en oxygéne et en
élément d'alliage est nécessaire pour oblenir les propriétés désinées, ce qui rend difficile 1a
fabrication industrielle.

Beaucoup d'alliages cnivreux de haute conductivité posstdent une seconde phase finement
dispersée qui, dépendant de sa nature, sa fraction velumique, sa taille et son espacement
moyen, pent jouer un rile plus ou moins stabilisateor sur la microstructure. Ainsi les particules
d'oxydes présentes dans un cuivee ETP ("Electrolytic Touch Pitch", 99.9% cuivre) présentent
un frein au ptossissement de grains, mais jouent un faible rile sur Ja température de
recristallisation et le durcissement.

2.1.2, Alliages précipitables

Beaucoup d'alliages coivreux de forle résistance et de haute conductivité sont obtenus par
durcissement structural. Le traitement de solutionnement $¢ fai¢ aux environs de 1000 °C
dépendant de l'alliape et des dimensions du matériau, sujvi par une trempe 3 I'eau qui permet
aux éléments d'alliage d'étre retenus en solution, Dans cet état, le matériau peut &tre facilement
mis en forme, Le vieillissemen) peut ensuite &re effectué en général 3 une température proche
de 500 °C. Un écrouissage apres le wailement de vieillissement permet d'aweindre les
résistances mécaniques les plus €levées. Quelques exemples d'alliages de conductivité élevée ou
moyenne sont présentés ci-aprés

Cuivre-béryllinm

Les alliages cuivre-béryllinm les plus fréquents contiennent de 1.5 3 2.7% poids de béryllium.
L'adjonction de nickel cn de cobalt améliore la sursaturation possible par la trempe et la
résistance mécanique de ces alliages augmente lors du traitement de précipitation par rappor A
l'alliage binaire cuivre-béryllium [12]. Ces alliages sont utilisés & canse de leur haute conirainte
maximale qui est obtenue par une combinaison de traitements thermiques et de travail 3 froid
{des valeurs de plus de 1200 MPa peuvent étre obtenues). Cependant leurs conductivités
€lectriques sont assez faibles (inférieures & 30% LACS). La résistance mécanique de ces alliages
i moyenne et haute température est bonne ainsi que leur résistance en fatigue, Pour certaines
applications, des alliages neuement moins concentrés en béryllium (environ 0.4% poids) mais
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contenant du cobalt et/ou du nickel sont préférés car bien que leurs containtes maximales soient
plus faible (de Fordre de 750 MPa}, I'amélioration de la conductivité, qui peut dépasser
50% IACS [12}], jove un r8le déterminant.

Cuivre-chrome

Le chrome a vne solubiliié de 0.89% a¢. 3 1077°C qui chute 2 moins de 0.04% at. 3 400°C [13]
dans le cuivre, La teneur en chrome des alliages précipitables coulés conventionnellement est
donc généralement inféneure & 0.9% ac. La faible solubiliié du chrome 3 tempérawre ambiante
dans le caivre et son effet madéré sur 'avgmentation de la résistivilé font que ces alliages
conservent une bonne conductivité électrique de Yordre de 80% IACS. Cependam la limite
supérieure de 1a contrainte maximale pour ces alliages est de l'ordre de 600 MPa.

L'addition d'antres éléments au systéme binaire cuivre-chrome a €1€ envisagée afin de raffiner la
microstrucnire ou de favoriser I'usinabilii. L'addition de siliciom, magnésiuro, zirconium, par
exemple augmente le durcissement possible par précipitation. L'addition de zircontum (de 0.02
4 0.2% poids) contribue au durcissement par une précipitation supplémentaire de patticules
riches en zirconium. La présence de ces deux éléments provoque une précipitation pius fine que
pour les alliages binaires cuivre-chrome ou cuivre-zirconium [ i4]. L'adjonction de magnésium
aux alliages cuivre-chrome augmente leur résistance au fluage tout en conservant Jeurs
propriéés mécaniques,

Cuivre-nickel-silicium/phosphore

Un alliage précipitable contenant environ 2.5% poids de nickel et 0.5% poids de silicium est
utilisé pour sa bonne conductivité électrique et sa contrainte maximale raisonnable (environ 60%
IACS et 700 MPa). Pour des applications i une meilleure conductivité est requise un alliage
précipitable contenant 1% poids de nickel et 0.2% poids de phosphore est utilis€ bien que sa
conwrainte maximale soit plus faible.

2.1.3. Rurcissement par dispersoides

Des alliages cuivreux de conductiviié élevée 3 haunte température sont requis pour des
applications spécifiques. Les méthodes conventionnelles de durcissement telies que
F'écrouissage ou Ia précipitation ne sont pas utilisables, En effet 3 haute température, la
recristallisation, la dissolution et la croissance des particules ont lieu et provoguent une chute
des propriétés mécaniques. Une grande variéié d'alliages durcis par dispersoides a éué émdice,
les particules durcissantes sont sait des céramiques, comme les oxydes ou les carbures, soit des
composés interméalliques produits par oxydation interne, par broyage mécanique, par
solidification rapide, etc. Les alliages durcis par dispersaides les plus connus contiennent de
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0.5 & 3.5% volumigue d’alumine et sont produits par le procédé d'oxydation inteme. Ce
procédé milise des poudres préalliées de cuivre-aluminium afin de minimiser le emps
d'oxydation et de permettre un contrile aussi précis que possible de la réaction de désoxydaton
de 1a mawrice de cuivre aprés formation de {'alumine, La stabilité thermique de ces alliages est
excellente, par exemple : la contrainte maxtmale d'un alliage contenant 3.5% volumique
d'alumine passe d'environ 530 3 500 MPa aprés un traiternent thermique de 1h & 1000°C {15).
Par contre leurs contraintes maximales sont assez faibles €t diminuent assez fortement 3 haute
température {d'environ 150 MPa & 650°C paur les alliages les plus concentrés). La conductivité
électrique de l'atliage contenant 3.5% volumique d'alumine est d’environ 80% JACS.

Les composiles in-situ peuvent présenter des propriéeés mécaniques aprés écrouissage bien
meilleures 4 température ambiante gue les alliages durcis par dispersoides et des conductivités
€lectriques du méme ordre de grandeur, par contre ievr stabilité thermique est beaucoup moins
grande, A résistance mécanigue égale, les alliages durcis par précipitation présenteat des
conductivités élecuigues nettement inférieures 2 celles oblenues avec les composites in-situ, par
contre, ils présentent I'a;vamage d'un €crouissage néeessaire plus faible zinsi que la possibilité
d'effectoer le traitement de vieillissement 3 la fin du procédé de fabrication. Les alliages de
cuivre trés faiblement alliés durcis par écronissage présentent des conductivités électrigues
supérieures aux compasites in-stfu mais une contrainte maximale beaucoup plus faible.

2.2. Composites in-siti

Les décompositions eutectiques, eutectoides et monotectiques orientées, développées dans les
anuées 1960 pour obtenir des matériaux présentant de bonne propriétés & hanies tempéramres
(voir par exemple [16, 17]) pourraient produire des matériaux de départ paur |2 manufacture
des composites in-sitw. Cependant, c'est essentiellement 4 cause des faibles vitesses nécessaires
pour conserver un front de décompasition plane et les restrictions de compositicos que la
fabrication industriclle de ces matériaux a ¢t abandonnée.

Ce n'est qw'an miliea des années 1960, larsque les résistances mécaniques élevées des fils en
acier pertlitique écrovis ont ¢ démonuées 18], que le terme composites in-stru peut étre
véritablement utilisé. Au début de I'écronissage, les lamelles de cémentite ont tendance &
s'aligner dans I'axe de la déformation. Ce qui provoque une ceraine fragmentation des lamelles
de cémentite originales mal orientées, snivie par une réductian d¢ 'espacement interlamellaire,
penmettant & ces matériaux de présenter parfois des contraintes maximales impressionnantes de
l'ordre de 4200 MPa [18]. De telles résistances correspondent & eoviron 2% du module
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d'élasticité de Y'acier et son proches de la contrainte théorique maximale équivalenie A celle
nécessaire pour rompre les liaisons atomiques par cisaillement, Il est A noter cependant que le
module d'élasticité envisagé ici est celui d'un polycristal non exturé et que de fories texwres de
déformation, influengant le module d'élasticité, sont produites généralement dans les
composites in-sity. '

Ce n'est que dans les années 1970 que les premidres expériences furent menées A bien sur
d'autres allizges par Wasserman [19-21] ¢t Bevk [22, 23], Un grand nombre de combinaisoas
de différents éléments om déji &€ édiées et I'augmentation de la contrainte maximale observée
est souvent impressionnante. Comme nous I'avons déja mentionné, on pent faire la distinction
entre les microstructures lamellaires qui proviennent d'une solidification eutectique comme les
systémes cuivre - argent, argent- nickel ete. et celies gui ne proviennent pas directement d'ane
telle décomposition, comme Jes systdmes caivre - chroroe, cuivre - tantale, cuivee - fer, cuivre -
niobium, etc. £1 sont constitnées otigingliement d'une phase a primaire dendritique ou
sphéroidale, cubique centrée, distribuée dans la matrice. La microstructure lameltaire n'est
obtenues dans les sysitmes non-eutectiques que par un effet de texture de la phase cubique
centrée lors de I'écmuissage (voir détails au § 4.2.4, Evolution de la texture lors de Uextrusion
et de Uérirage). Apres écrouissage, ces deux types de toicrostructure peuvent 2tre assez
semblables, cependant, il semble: que dans les systzmes binaires de phases cubiques 3 faces
centrées - cubiques centrdes, 1'augmentation de la contrainte maximale est plus importante lors
de l'écrouissage que cellc obtenue A partir des sysitmes cubiques 4 faces centrées - cubiques 3
faces centrées [24].

Comine nous I'avons déja noté, des valeurs exceptionnelles de contrainte maximale peavent &tre
obtenaes lors de I'écrouissage des composites in-sire. La figure 2.3 illustre la variation de la
contrainte roaximale en fonction du taux d'écrounissage pour un composite Cu-20%vol.Nb [24].
Les variations de 1a contrainte roaximale des deux différents constituants (cuivre et niobiurn)
sont aussi données. Dans les composites conventionnels, les propriétés peuvent étre souvent
reliées 3 celles des composants individuels au travers de la loi des mélanges. Celle-ci décrit Ies
propriéiés des composites comme éeant simplement 1z somme des propriétés de chacun des
composants individuels fois Ieurs fractions volumiques. La figare 2.3 illustre le fait que wés
rapidement lors de I'écrouissage, les composites in-situ présentent des contrainies maximales
qui sont meilleares que celles prédites par la loi des mélanges ne tenant compte que des
composants individuels. Pour ce type de composites, Ja contrainte maximale présents une
dépendance approximativement exponentielle avec le taux d'écrouissage.
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Figure 2.3, : Variation de la contrainte maximale en fonction du taux de déformation de
talliage Cu-20%vol.Nb de deux différentes tailles dendritiques initiales de
nigbium, 1, ainsi que de ces composants individuels. Les valeurs de contrainte
maximale calculées i partir de la loi des mélanges des composants individuels
figurent aussi sur ce graphique (d'apmes [24]).

On observe aussi que le raffinement de la microstucture de dépant provoque une angmesttation
de la contrainte maximale pour un méme écronissage. Les valeurs connues concernant la
ductilité de composites in-situ sont limitées, L'allongement 2 la rupture diminue avec le taux
d'écrouissage et augmente avec la finesse de la microstructure de départ [25). Cependant une
valeur limite proche de 3% est atteinte pour des taux d'écrouissage élevés.

2.3, Comportement des métaux durant un fort écrovissage

Le travail & froid change les propriétés des métaux. Ceux-ci présement généraiement un
durcissement et deviennent anisotropes; Ces comportements sont liés a I'évolution de la
microstrucrure et de la texture accompagnant la déformation plastique. Le taux de déformation
impliqué dans la majorité des procédés d'écTouissage est élevé et bien supérieur i celui que F'on
peut généralement abtenir 4 pantir des essais de eaction par exemple. En fait seul les essais de
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Lorsion de tubes minces et courts sont susceptibles de permenre d'observer de fagon continue le
comporiement des matéraux pour des taux de déformation élevés [26].

D'un point de vue métatlurgique, les métaux subissent un écrouissage 3 froid si ils sont
déformés & une température et i une vitesse de déformation ob la contributon des procédés de
diffusion est négligeable. Clest-d-dire qu'a ces vitesses de deformation et ces temipératurss, la
déformation se fait par le glissement de dislocations parfois accompagné par le maclage.,

Le fait qu'il n'y it pas de wst simple pour délerminer le componement des matériaux durant un
fort écrouissage est responsable de la quancité restreinte dinformations concernant les
déformations élevées. Cependant, si le travail 3 froid se fait par étapes successives, la limite
d'éconlement du maiériau peut étre mesurée par les moyens conventionnels. En reportant
I'évolution de la limite d'écoulement en fonction du taux global de déformation subi par
T'échantillon, on peut tracer une enveloppe des courbes de contrainte-défommation successives.
Pour que les résuliats soient significatifs, il faut que I'échantillon subisse une déformation
uniforme. L'étirage des fils et le laminage peuvent permettre par un choix approprié de la
géométrie des conditions de déformation homogénes, ¢'est-a-dire une déformation uniforme et
un travail inutile négligeable {27]. Mais comme le durcissement observé n'est généralement pas
indépendant du mode de déformation, la validit€ de l'enveloppe décrite auparavant dépend de la
similinide des modes de déformation. Dans le cas od la déformation se fait par étirage et les
essais individuels en traction, les deux états de contraintes sont axisymetriques et I'enveloppe
de la limite d'écoulement peut &tre significative de l'écrouissage global, comme observé par
Langford [28]). Le test utilisé pour mesurer de fagon successive la limite d'écoulement devrail
donc idéalement conserver exactement le mode et la vitesse de déformation.

Le paramétre qui joue le réle le plus important sur I'aspect de la sous-structure aprds
écrouissage est I'énergie de défaut d'empilement. On peut faire une séparation enure les
matériaux A haute et moyenne énergie de défaut d'empilement e¢ ceux & faible énergie. D'aprés
Gil Sevillano [29), 1a limite de cette séparation se uouve & des valeurs d'énergie de défam
d'empilement d'environ 20 m)/m2 et les métanx ayant une énergie enwre 20 et 2 mJ/m?
présentent une sous-structure de 1ype laiton ("brass-type™). A due d'exemple, les énergie de
défaut dempilement du cuivre, de l'argent et du laiton Cu-25%at. Zn sont d'environ 40, 25 et
7 ml]/m2 respectivement {30). Dans la sdite de ce chapitre, nous ne présenterons
essentiellement qu'un résumé du comportement des matériaux présentant une énergie de défaut
d'empilement élevée et moyenne lors de l'écrouissage et n'aborderons que (rés bridvement le
comportement des alliages A faible énergie de défaur d'empilement. Ceci, afin de nous
concentrer sur le comportement individuel des éléments présents dans les composites in-site 3
matrice de cuivre.
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La plupart des métaux développent une sous-structure cellulaire larsque le taux d'derouissage
augmente, cette iendance est directement reliée 2 Pénergic de défauts d'empilement et donc d la
tendance qu'ont les dislocations 2 s¢ séparer en dislocations panielles, Dans les conditions de
glissemcot multiples, la déformation plastigue est accompagnée par la multiplication impartante
du nombre de dislocations. L'zrrengement tridimensionnel de dislocations des strucmres
cubique centrée et cubique A faces centrées de haute énergie de défauts d'empilement devient
rapidement non-uniforme lors de Vécrovissage i froid. Ces arrangements deviennent
interconnectés et progressivement forment une sous-structure cellulaire. Ainsi Jorsque le taux
d'écrouissage devient élevé, la densité de distocations n'est plus directement mesurable. Elle
pent étre estimée A partir des valeurs expérimentales mesurées de la taille et de la désorientation
des cellules, en supposent que Jes parois sont des joints faibles angulaires parfaits. Mais les
parois pevvent contenir des dislocations redondantes, c'est-a-dire qui ne contribuent pas a la
mésorientation des cellules et cenaines dislocations pevvent parfois se trovver & l'intérieur de
celles-ci. De plus, lorsque la déformation devient wds &levée, les jointa ont tendance A devenir
grand angolaire, La taille des cellules décroit rapidement lorsque I'édcrouissage augmente mais &
une vitesse qui diminue progressivement. La mésorientation entre les cellules passe de maoins de
1° lors de l1a formation des parois & quelqoes degrés (~5°) lars de forts écrouissages [29).
Liintérieur des cellules présente, aw fur et & mesure de l'avgmentation de V'écrouissage, de
muoins eo moins de dislocauans et I'épaisseur des parois devient de plus en plus mince.

Qualitativement, ta réduction de la vitesse de diminution de la taille cellulaire apparait d'autant
plus tard lors de la déformation que I'énergie de défauts d'empilement est plus faible. La
stracore initialement équiaxiale de cellules évalue de fagon A suivee le changement de forme
global, Ainsi, lors de Vétirage les cellules ant tendence & s'aflonger dans V'axe de la
déformation. Mais qualitativement, ce changement de forme ne se fait pas de fagon homalogoe
avec le changement macroscopique, En comparant I'évolution des dimensions des celloles de

I'atuminivm lors dv laminage avec la réduction macroscopique, Gil Sevillano [29] constate

que :

- au début de la déformation, la diminution des dimensions des cellules est plus rapide que la
diminution des dimensions macroscopiques, ce qui montre que la création de nouvelles
parois es1 le phépoméne prépondérant au débm de V'écrovissage,

- la sous-structure cellulaire est particllement stable A 1a défarmation, c'est-3-dire que les
dimensions ne diminvent pas dans les proportions macroscapiques lorsque I'écrovissage
devient plus important,

- pour les taux de déformation élevés, le fait quiil n'y ait plus de diminution des dimensions
cellulaires doit pouvoir tre expliqué par 'annihilation continue de parois préexistantes on
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altemnacivement, en partie, par l'accommodation de Ia déformation par le glissement aux
parois de cellules. De plus il est fréquent quune localisadon importante de Ja déformation
ait liew lors de fort écrouissage, empéchant une diminvton importante et homogéne des
dimensions cellulaires.

Gil Sevillano [29) a regroupé les résultats d'un grand nombre d'auteurs concemant I'évolution
dz 1z taille moyenne minimum des cellules, d, pour différents métaux lors d'un fort
écrouissage. On parle de waille moyenne minimum car les cellules ne se déforment pas de fagon
€quiaxiale lors des procédés d'écronissage. Cependant, comme les parois des celflules sont des
obstacles aux mouvements des dislocations, ce sont principalement les dimensions
transversales minimales qui sont les dimensions microstructurales responsables du
durcissement. La figure 2.4 monwe I'évolution de la taille moyenne minimum des cellules pour
le cuivre et le fer en fonction du taux d'écronissage. 1) représente la vraie déformadon (voir
définition auw § 3.5. En’rage)‘ On voit que le taille moyenne minimum des cellules décroit
jusqu'd des taux de déformation d'environ 1} = 4 (98.2 %) pour Ie cuivre et que la dimension
minimale observéc est de 'ordre de 100 nm. Tandis que Is taille moyenane des cellules de fer ne
montre aucune tendance A atteindre une valeur constanie jusqu'a 1, = 6 (99.8 %).

Il est clair que la taille minimum qui peut étre obtenue aprés un fort écrounissage est fonction de
norbreux paramétres, commie le type de matériaux et la teveur en soluté (rble de I'énergie de
défauts dempilement) zinsi que de la taille de grains inivale, les méthodes d'écrouissage, etc.
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Figurg 2.4.: Varatons de la taille moyenne minimum des cellules, d, en fonction du taux
d'écrouissage, 7|, pour a} le cuivre et b) le fer.
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La distincdon entre une période initiale liée A 1a mulyplication des parois des cellules svivie par
des phénoménes d'annihilation de parois a & proposée pour la premiére fois par Langford (28]
a partir d'observations faites avec un fer & écrovi par &tirage. Cette transition est assez nette
pour ous les métavx 3 énergic de défaut d’'empilement élevée ou moyenne et se situe entre
n=10et 1.5 (63.2 et 77.7 %} [29). 1 est bien clair cependant, que la muliiplication des
cellules continue dans la période dominée par Tannihilation. Lorsque la déformadion devient
prononcée, I'épaissenr des parois diminve et le volume des cellules deviem progressivement
excmpt de dislocation, ce procédé de restauration dynamigue peut étre appelé polygonisation,
Cet amincissement des parois des cellules conduit A 1a création de sous-graing avec des parois
bidimensionnelles bien définies. A (mpérature ambiante, les premidres transitinns de cellules A
sons-grains apparaissent pour des déformations équivalentes 3 celles observées lors de la
transition de la période de multplicayon 2 celle de P'annihilation. Cette transition commence
dans le cuivre pour des valeurs de 1} proches de 1.2 (69.9 %) d'aprés Caims [35] et Wingrove
[36], c'est-d-dire que V'on passe progressivement, A partir de 7| = ] dans le coivre, d'on
arrangement de dislozations tridimensionnel aux parois des cellules & des sous-grains
présentants des joints bidimensionnels bien définis. Le déplacement des parois responsables de
la perte de celtules durant la déformation refldtc la tendance du sysi2me 3 diminver son énergie
diintzrface, mais ce mécanisme ne peut pas &tre un procédé thermiquement activé classique
puisque les sous-grains sont résistants 3 I'augmentation de la température aprds I'étirage. Ainsi
les conditions plestiques de la déformation du fer & dwant 'écmuissage doivent émre un facteur
imaportant lors du mécanisme dans lequel le mouvement des parois de cellules peot se faire avec
une faible force motrice. D'aprés Langford [28)], le mécanisme d'anmihilation se fait par le
mouvement des parois de dislocadons aux joactions en forme de *h", nésultant dans la graduelle
absorption d’'un sous-grain au travers d'une rotaton cristallographique locale. La figume 2.5
montre nn exemple de ce mécanisme, donné par Langford [28], qui indique que 1a cellule 2 est
progressivement absorbée par la cellule 1 grice 3 une rotation locale lide an déplacement de la
joncticn en forme de "h", La densité de disincations 3 I'intérieur des parois peut, durant ce
mécanisme, rester plus ou moins constante car s localement des annihilations de dislocations
de signes opposés doivent &ure possible lors du déplacement de la jonction,

Le fait de diminuer la températvre lors de V'écronissage ov d'auvgmenter la vitesse de
déformation provogue une distributon de dislocations plus uniforme, une apparition retardée
vers des taux de déformation plus €levés de la formation de cellyles, une diminvtion de 1a witle
moyenne des cellules et nne avgmentation de la mésorientation entre celles-ci. De plus la densité
de macles a tendance 3 augmenter. Progressivement, lors de I'écrouissage, 1a mésorientation
entre les sous-grains devient si importante que les parois deviennent des joints grands
angulaires. Si bien que les sous-grains ne peavent plus étre distingués des grains initianx.
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Quelques autears {voir par exemple Nutting [37] et Bourelier [38]) ont observé la présence de
grains recristallisés dans le cuivre aprds écrouissage. Ils attribuent ce phénoméne 3 un procédé
de recristallisation dynamique. Les grains observés étaient non seulement fortement mésorientés
par rapport aux cellules environnantes, mais avaient des tailles nettement supérienres a celles
des cellules. Hs apparaissaient totalement exempts de dislocations et présentzient des macles
rectilignes dont I'origine provient sans aucan doute de la recristallisation. Il est clair que lorsque
le taux d'écrouissage devient élevé, des joints grands angulaires mobiles sont formés. Mais le
fait que ces grains soient totalement exempt de dislocations et que les macles soient droites peut
aussi suggérer que la croissance du germe se soit effectuée au moins en partie, juste aprésla
déformation, aidée par l'augmentation de Ja température due & la dissipation de chaleur lide &
l'écrouissage et par la forte densité de défauts poncweels. Il est donc difficile d'aveir une
position univoque concernant l'origine statique ou dynamique de ces grains recristallisés,
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Figure 2.5, : Représentation schématique da mouvement des parois de dislocations 3 une
jonction en forme de "h" (d'aprés [28)), illustrant I'sbsorption de la cellule 2 par
la cellule 1.

La présence de joints de grains dans les matériaux de haute et moyenane énergie de défants
d'empilement joue un réle indirect sur leur durcissement car leurs présence angmente la vitesse
d'accumulation des dislocations (voir par exemple, Hansen [39]). Ceci a pour conséquence que
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1a déformation nécessaire pour former la sous-structure de dislocations décroit avec la taille de
grains. Mais le rdle des joints de grains diminue fortement lorsque le tanx de déformation
augmente. Cependant, si l1a taille de grains est trés faible, c'est-3-dire plus petite que 1 pum
environ, la présence de joints de grains peut inhiber )a formation de cellules (voir
Thompson [40]).

Si le comportemeot principal de la microstructure des matérizux de haute énergie de défauts
d'empilement est 12 formation de cellukes de dislocations, les matérisux 2 faible énergie de
défauts d'empilement (entre 20 et 2 mJ/m2 (29]) présentent une microstructure plus complexe A
cause de la présence simultanée d'une sous-structure de dislocations, de micromacles et souvent
d'une forte proportion de bandes de cisaillemeat, Cette complexiné fait que 1'évolution de 1a
microstructure de ce type de matériaux est rarement quantifide.

Au débui de I'écrouissage, les dislocations forment des arrangements planaires et restent sur
leurs plans de glissement, La formation de celtules est fortement inhibée tandis que la
distribution de dislocationx apparait trés uniforme. Lorsque I'énergic de défauts d'empilement
diminue, la tendance des dislocationx & se dissocier augmente et les caractéristiques décrites
précédemment sont encore plus marguées. Lorsque le taux de déformation augmente, les
arrangements de dislocations se densifient mais maintieanent un fort degré d'uniformicé et la
densié de dislocations augmeote rapidement avec le taux de déformation [41). A partit d'un
certain taux de déformation, mais dépendant clairement de la température, de 1a vitesse de
déformation et de I'énergie de défaut d'empilement, Ja déformation se fait en partic par maclage.
Le matériau & faible énergie de défant d'empilement le plus étudi€ est Je laiton 70/30. Aprés un
fort écrouissage, la sous-structure est composée de sous-grains cootenant des macles de
déformation [42). En fait, la microstruciure est séparée en régions qui se déforment par le
mouvement de dislocations et en régions qui en plus du glissement de dislocations se déforment
par maclage. Lors du laminage par exemple, des bandes de cisailiement inieénses apparaissent
dans les régions mixtes se déformant par glissement et maclage, comme 1a observé Duggan
[43] par exemple.
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Les acier perlitiques présentent une trés forte augmentation de la résistance en fonction du taux
d'écrovissage. Durant celui-ci, les lamelles de cémentite se régrientent parall2iement 2 1'axe
d'étirage et la déformation plastique de la ferrite et de la cémentite peut apparaitre. En effet,
comme & observé Embury [18), les lamelles de cémentite sont capables de se déformer
plasiiguement de fagon importante et ne présentent généralement pas un comporicment fragile.
Cependant, si la cémentite est mal orientée par rapport 3 l'axe d'étirage, un pliage et vne
fragmentation des lamelles apparait. Embury [18] observe que la variation de la limite
d'écoulement peut Etre reporiée comme vne foncdon linéaire de Inverse de la racine carrée du
diameuwre du fil.

Dans le cas de Ia perlie, il semble que la structure cellulaire allongée dans Faxe d'étirape est
réduite lors de I'écrouissage par une quantité proportionnelle A Ia réduction du diamétre du fil.
Embury [18), apras avoir observé que 'augmentation de ia résistance de 1a perlite écrouie par
étitage ne peut pas éme expliquée par les modeles simples basés sur une dispersion de seconde
phase, explique le comporiement des aciers perlitigues en s¢ basant sur les dimensions des
cellnles crées dans la ferrite, I1 observe que la limite d'écoutement peut éire reliée i Ia aille
cellutaire 2 la puissance -172,

La variation de la distance entre les barrigres aux mouvements des dislocations dans la ferrite
peut &tre décrite par Féquation :

D(m) =Doexp(-n/2) 2a.n
Avec 1, 1a vraie déformation et Dy, la taille cellulaire initiale.
En supposant que les parois des cellules sont responsables du durcissement de manigre

analogue aux joints de grains dans Ia relation de Hall-Petch [44, 45] et en insérant dans cetie
relation, I'équation (2.1), Embury [18] obtient 1a relation suivante :

cgie— K  eurfD
00‘2—011-@ .J‘ﬁ;e"'p(:i) (2.2)

Avec Gy 2, 1a lunite d'écoulement de la perliw; 6;, la contrainte de friction apparente de la ferrite
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et k, une constants équivalente 3 la constanee de Hall-Petch. Le facteur ¥2 est un facteur
géométrique L€ 2 la distance moyenne parcourue par les dislocations entre les obstacles.

L'hypothése principale de ce modele réside dans le fail que la distance entre les barridres aux
mouvements des dislocations se réduit dans les proportions du diamétre du fil, c'est-a-dire que
la somme des nouvelles barrigres crées et celles détruites durant I'écrouissage est constants. Si
le nombre de parois est parfois approximativement corstant dans le cas de la perlite, dans les
autres systémes des phénomanes de restauration dynamique, qui réduisent le nombre de parois,
ont lieu d'une manidre comparable aux comportements des métaux purs, La présence
lmporante de phénoménes de restauration A {'inérieur des composites n'est pas une fonction
indépendante de la fraction volumique et de la distribution de la deuxidme phase, ce gui limite la
validité de I'équation (2.2).

Nous avons vu que dans les aciers perlitiques, 1a limite d'écoulement pew étre décrite par une
équation de type Hall-Petch avec comme dimension critique la taille cellulaire, Spitzig [25, 46]
observait aussi une méme dépendance dans l'alliage Cu-20%vol.Nb, mais les dimensions
microstructurales critiques étaient les distances moyennes entre les filaments, Les valeurs
quantitatives de ces distances ont €1£ mesurées 3 partir de micmgraphigs prises au microscope
électronique 4 balayage.

La distance moyeane, X, entre les rabans de phase cubique centrée semble donc étre la source
du durcissement des composites in-situ. En remplagant dans I'équation (2.2) 12 valeur de D, par
} 12 distance moyenne initiale entre les particules de phase cubique centrée et en tenant compte
de 'évolution de A en fonction de m, Spitzig [46] obtient 1a relation suivante pour 1'alliage
Cu-20%vol.Nb :

Ounan, = 65 + = ex 31.16) 2.3)

\%

Il est & noter qu'it est souvent utilisé pour des raisons de simpliciié la valeur de la contrainte
maximale, Sgpayx ., plutdt que la limite d'écoulement, en supposant que leur dépendance en
fonction de 7 est similaire. Les valeurs de k obtenues par Spitzig sont trés élevées et montrent
que laugmentation de la limite d'écoulement des composites in-situ en fonction de
l'écrouissage est une conséquence de la difficuli de ransmettre la déformation entre les deux
phases. Les valeurs de k somt d'autant plus élevées que le module d'élasticité de 1a phase
cubique centrée est important par rapport 4 la matrice de cuivre,
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Quelques observations expérimentales somt difficiles 2 justifier § l'aide de ce modele. En effet,
différentes valeurs de k ont &6 obtenues pour le méme alliage dépendam da mode de
déformation. De plus certains composites ne présentent pas un comportement de type
Hall-Peich, par exemple, le Cu-20%val.Nb produil par laminage [47] montre une dépendance
de la contrainte maximale en fonction de i~ U4,

Funkenbosch et Courtney (voir par exemple [48, 49]) ont développé un modele €laboré pour
décrire le comporternent des composites in-site 4 partir de Yaccurnolaton de dislocations
géométriquement nécessaires selon le concept de Asbhy [50]. Celvi-ci est basé€ sur
lincompatibilit¢ inhérente de la déformation simaltanée de phases différentes. Dans chacune
des phases, des dislocations doivent étre stockées pour permettre une cenaine déviation de
l'isodéformation parfaite. Dans les matériaux polyphasés, l'incompatibilité résulte des
différences d'orientations cristallographiques et du comporiement de I'écoulement entre les
deux phases. En suivam ce concept, le gradiemt de déformarion entre une particule
non-déformable et la matrice environnante peut étre accommodé par des dislocarions
géomériguement nécessaires, une boucle d'Orowan en est un exemple simple, En modifiant Ie
modile de Ashby pour enir compte du fait que la distance varie entre les obstacles aux
mouvements des dislocations lors de forts taux de déformation, Funkenbuosch [48] obtient,
pour des taux de déformation €levés, une densit® de dislocations géométriguement nécessaires,
Py Sgaled :

Pg =~2|fexp(n12) (2.4)

avec k', une constante géométrique de dimension (longueur)! qui prend en compte Vinhérente
incompatibilité de 1a déformation entre les phases (k' = 0 pour un matériau monophasé), Dy, la
distance entre les phases 4 un taux de déformation nul et 1, la vraie déformation.

Lors de ]a déformadon d'un matétian monophasé, Ja densité de dislocations angmente, Mais la
description du stockage suatistique de dislocations doit tenir compte de la présence de
restauration dynamiqoe. Funkenbusch et Conrtney font 'hypothése que l'ensemble des
dislocations (statistiques et géomérigues) subissent les phénomines de restauration et utilisent
"one relation donnée par Kocks [31] pour décrire 1a variation de 13 densité de dislocations en
foncrion de la déformation :
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dp/dn =Cy pl2- C3p 2.5)

Le premier terme de ceite &quation décrit le fait que 1a moltiplication de dislocations est
proportionnelle 2 1a distance moyeane entre les dislocations de 1a forét, Le second terme
représente la restavration dynamique. En introduisant le concept de dislocations
géométriquernent nécessaires dans la relation (2.5}, 'augmentation totale de dislocations dans la
phase A, peut étre décrite par la relation *

dpior A% = CLAPLA)2 - CoaPioLA + PAKHADM) (2.6)

Dans cette équation pyy, 4 est 1a densité iotale de dislocations; Py est ke coefficient de partition
des dislocations entre les dzux phases en présence, K est une constante géométrigue tenant
compte de la différence d'orientation des deux phases; f est la fraction volumique; Cyg et Cop
sont des constanies qui peuvent &ire estimées en ajustant lewrs valeurs pour que la relation

suivante soit respectée pour la phase en question :
O = G,y + opMbip)12 2.7

Od o est une constante, P est le module de cisaillerent, b est le vecteur de Burgers, p est la
densité moyenne de dislocations dans la phase considérée et M est le facteur de Taylor. Si le
modile de Funkenbusch et Countney est capable de décrite e comportement des composites
in-situ pour des tanx de déformation intermédiaires & élevés, il est clair que lorsque la
déformation devient trés importante, la microstrucwre w'évoluera plus de la méme manitre qu'
faible tanx de déformation. L'utilisation de 1'équation (2.7} pour estimer les valeurs des
constantes Cpp et Cyp devient wds discutable par exemple. 1) est probable aussi que le
coefficient de partition varic en fonction du taux d'écrovissage dans la mesore ob l¢
durcissement des deux phases est différent.

Séparter les modeles de durcissement des composites in-sitw en devx classes distinces
comprenant les moddles de Hall-Petch modifiés e1 le modele basé sur les dislocations
géométriquement nécessaires, est arbitraire’ dans la mesure o leurs prédictions somi
comparables. Il est imnportant de noter que le modéle proposé par Funkenbusch décrit aussi vne
dépendance de 1ype Hall-Petch. Cependant d'un point de voe physique, les modeles basés sur
l'interaction des dislocations avec les barridres microstructurales different fortement de celui
basé sur les dislocations géométriquement nécessaires dans le sens qoe le durcissement n'est
pas siocké sous la forme d'interactions €lastiques entre dislocations mais déterminé sor la base
de Y'échelle microsiruciurale. Ces différents modeles décrivent une croissance continue de la
densité de dislocations nettement plos élevée que l'angmentation de la densité de dislocations
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observde au microscope en transmission pour des tanx de déformation €levés {voir par exemple
125, 52]). De plus les demikres observations quantiuatives de I'évolution de la microstructure
faites au microscope électronique en transmission montrent que la limite d'écoulement ne peut
pas éue reliée 3 1a distance entre les rubans 2 1a puissance -1/2 {53).

Verhoeven [53) a observé que la dépendance de la contrainie maximale des composites in-sine
ne dépendait pas 3 la puissance -1/2 de la distance taoyenne entre les rubans, lorsque la
microstructure €lait quantifiée soignensement; c'est-3-dire en tenant comple de toute la
dispersion en taille des rubans, 1l propose un modele initialement utilisé par Gil Sevillano [54])
pour décrire & comporiement de la perlite. Une dislocation se déplagant sur son plan de
glissement entouré par deux parois impénérables, doit se courber de fagon 3 dépasser une
configuration critique. En considérant que 1a tension de ligoe est constante, 1a forme critique est
semi~circulaire et 1a contrainte 4 atteindre est :
b, ¢

Oz =i+ Mé‘g—m L 2.8)

avec g2 et gj, les contraintes d'écoulement et de friction, respectivernent; M, le facteur de
Taylor; A, une constante géométrique dépendant du caractdre des dislocations (~1.21 pour les
dislncations mixtes); L, ke module de cisaillement; b le vectew de Burgers et t, Ia distance entre
les lamelles.

Cette équation décrit 1a contrainte maximale nécessaire aux mouvements des dislocations
lorsqu'il 0’y a pas d'interaction avec d'autre dislocations et que les sources sont actives.
Verhoeven [53] obtient , en considérant que les dislocations se déplacent aussi bien dans la
matrice de cuivre que dans les rubans de niobinm, la relation finale suivante pour un alliage
cuivre-niobiwm :

MApb =t
Ucomp."fCu[Uo"' Py ln_b]Cu

MAub t
+ f] G+ — lng 2.9
Nb[ ° nt b ]Nb @9

ol Gegmp. représente la contrainte maximale du composite; £, et fiy, sont les différentes
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fractions volumiques; G4(Cu) et oy(INb) sont les contraintes maximaies du cnivre et du niobivm
pur déformé A Ia méme valeur de m; M, A, ., t et b ont une signification identique & celle
mentionnée A I'éguation (2.8).

Cette éguation présente une bonne correspondance avec les résuliats obtenus de I'alliage
Cu-20%vol, Nb, elle décrit une dépendance de type exponendelle de I'augmentation de la
contrainte maximsale en fonction du taux d'écrouissage lorsque la microstructure devient trés
fine,

2.5. Coalescence des fibres

Les faibles chutes du point d'éconlement et de la contrainte maximaie des coraposites in-situ
moyennement écronis aprés teaitement thermique & basse empérature (proche de 150°C) sont
anribuées dans la littérature aux mécanismes de restauration de la matrice de cuivre [55]):
migration et combinaison des défauts ponctuels créés lors de 'écrouissage et réarrangement des
dislocations i I'intérieor des parois.

Les études de la recristallisation d’alliages £crouis contenant une dispersion de deuxidme phese
ont raontré que, tandis que la présence de deux phases provoque la génération additionnelle de
dislocations géométriquement nécessaires, I'influence de cette seconde phase sur 1a cinétique de
recristallisation est coraplexe et dépead de I'aspect de 1a distribution ainsi que de sa fraction
volumique. It est observé généralement que les grosses particules accélérent Ia recristatlisation
alors gqu'une fine dispersion de particules la retarde. Un tel comporterent est expliqué en
- termes d'homogénéisation de la distribution des dislocations.

11 a été observé que la distribution de 1a deuxidme phass sous la forme de rubans que l'on
trouve dans les composites in-site a wndance A retarder les phénomenes de recristallisation {56).
11 faul noter que ces observations ont £i€ faites par exemple avec un composite Cu-15%vol Fe
obienu par coulée et €croni, dont la microstructure était encore relativement grossiére (distance
moyenne entre les fibres ~1 pm).

La troisieme instabilité thermique des composites in-sity est la sphéroidisation de la
microstructure fibreuse dont 1a force motrice est liée 3 la capillarité. Dans le ces de fibres
cylindriques sans défaut, la sphéroidisation proctde par le développement de perturbations
longiwdinales stables. Une fibre cylindrique de rayon initial rp, présentant une iclle
perturbation, posséde denx rayons de courbure principaux, voir figure 2.6 a), : le premier, ry,
est le rayon perpendiculaire A I'axe du cylindre et le second, o, est donné par la perturbation,
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La courbure moyenne de Ia surface peut ainsi wre définie par Z = 1/2 [{1/r; + 1/r2)]. Celleci
affecte la concentration de soluté de la matrice proche de linterface avec la fibre de la manidre
décrite par I'équation de Gibbs-Thampson [57] :

C=Co+0a (l/r + U}  avec a:% (2.10)

Dans cene équation, C, est la concentration d'atomes solutés dans la matrice pour une interface
plane, 7 est 1'énergie interfaciale, W est le volume atomique de Ia phase fibreuse, k est la
constante de Boloman et T est la températare,

Cetie équation tient compte du fait que ke changement do rayon 1y, entre kes endroits AetB de la
figure 2.6 a} induit un transport de matidre de B vers A tandis gue le changement du rayon r de
A i B induit un phénoméne de transport inverse s'opposant an grossissement de la
perturbation, Lorsque la longueur d'onde, L, de la perturbation augmente, cette opposition
diminue et & partir d'une longueur d'onde critique, Lyt 12 perturbation peut croitre.

Le calcnl de la valenr de Ly, nécessite certaines hypotheses et différentes valeurs ont é1é
proposées. La modélisation [58] de ce procédé pour des eutectiques dont la morphologie est
cylindrique - pour lesquels le wansport de matidre se fait le long des fibres - a montré que les
perturbations dont la longueur d'onde est inférizure A 1a circonférence de la fibre sont instables
tandis que celles dont la longueur d'onde est 1.5 fois la circonférence vont croitre le plos
rapidement,

Pour qu'une forme donnée soit instable, celle-ci doit posséder un rayon de courbure non-nul
dans 1'étal non-perturbé. Ainsi une plaque de dimension infinie est stable A la variation
d'épaisseur. En dépit de cette stabilisé de la morphologie des plagues, les structures lamellaires
présement parfois des phénomenes de globularisation. L'instabilité des fibres dans les
composites fn-situ est lide soit 4 des facteurs géométriques des rubans (dimensions finies et
imégularités de Ja surface}, soit & des facteurs microstructuraux comme la présence de joints et
de parois de dislocations.

Nous présenterons ici un survol des principales instabilités qui peuvent apparaitre dans les
composites in-sin
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Figure 2.6, : Modes d'instabilités primaires pour : a) un cylindre instable aux perturbations
longitudinales, b) un ruban de dimensions finies qui se ransforme en cylindre
sous l'effet de la capillarité des exmémités, ¢) un ruban de dimensions finies dong
les exaémités se globularisent sous l'effet combiné de la capillarité et de
l'ins1abilité aux perturbarions longitdinales, d) un ruban possédant des joints
peut se séparer sous l'effet du sillon thermique (longitudinal ou transversal) en
plusienrs rubans.
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Phénoméne de cylindrisation

La cylindrisation d'un ruban isolé ess induite par la capillarié liée an rayon de courbure des
extrémités do ruban. Un flox de matigre allant des exurémités du ruban vers le centre provoque
des excroissances & proximité des extrémités qui peuvent aboutir i la formation d'un cylindre.
Ce mécanisme est schématisé 3 la figure 2.6 b). Comme nous l'avons déjd discué, le cylindre
est instable aux perturbations longitudinales et des sphéroides peuvent ainsi se former. La
cylindrisation peut apparailre pour des rubans de faible rappont largeur sur épaisseur (w/t).

Phénoméne de sphéroidisation des exzrémités

Le phénoméne de sphéroidisation des extrémités, illusteé 3 la figure 2.6 ¢), commence par la
formation des crétes prés des extrémités comme lors de la cylindrisation. Les crétes formées,
qui présentent un rayon de courbure primaire, ne sont pas stables envers les pertarbations de
longueurs d'ondes suffisantes. La croissance en amplitade de telles perturbations est augmentée
aussi bien par le flux continuel venant des extrémités que par ke Mux latéral associé 2 la présence
de perturbations. En d'avtres termes, c'est essentielement la variation duo flux venant des
extrémités le long des crétes qui permet éventuellement au ruban de former des sphéroides
proches des extrémités. Ce mécanisme est rés semblable 3 1a cylindrisation mais n'exige pas la
présence d'un cylindre bien défini,

Phénomene de séparation liée aux sillons thermiques

Si des joints & travers |'€paisseur des rubans sont présents, des instabilités peuvent apparaitre
liées anx sillons thermiques (thermal grooving). Lorsque la température est suffisante poar
permettre une certaine diffusion, un sillon peut se former le long de la ligne d'intersection du
joint avec la surface du ruban. Un équilibre statique est &1abli 2 la jonction wiple de fagon A ce
que les tensions associées avec le joint du ruban {y,) soient contrebalancées par les iensions
lides A I'énergie d'interface entre le ruban et la matrice (). Le sillon formé est bordé par denx
crétes qui provoquent un transport de madére du sillon vers les surfaces planes, Un tel
mécanisme peut abontir 4 13 rencontre des points triples des deux faces du ruban et 3 la
disparition des joints. Ce phénom&ne peut provoquer la fragmentation des rubans comme
illusmé & la figure 2.6 d). On peut remarguer que la séparation liée aux sillons thermiques esten
compétition avec la cylindrisation car les flux de mati2re sont antiparaliéles,

Des effets secondaires peuvent influencer la sphéroidisation des rubans dans les composites
th-sisu. En effet, par exemple, 1a cylindrisation des rubans aboutira directement 2 la formation
de cylindres de taille et de surface irméguligres qui seront ancant de perturbations instables si la
longueur d'onde des irrégularités dépasse Lz Les sillons thermiques liés A la préscnce de
Joints transverses par rapport A I'axe du cylindre facilitent aussi la sphéroidisation. Dans ces
deux cas, on parie de phénomenes secondaires d'ovulation.
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La sphéroidisation des rubans se fail essentiellement grice aux mécanismes de diffasion &
l'interface entre les rubans et la matrice. Au travers des différenis phénoméues liés 4 la
globularisation que nous avons décrits, il apparait que deux facteurs jouent un role trés
important sur le choix du mécanisme de globularisation : le rapport d'énergie d'interface entre
les joints interoes et le ruban avec la matrice (Yn/y;) ainsi que le rapport de la largear sur
I'épaisseur du ruban (w/t). Dans ces matérianx, la dimension critique pour la résistance 4 la
globularisation semble donc éire I'épaisseur des rubans, ainsi an ruban de faible épaisseur
globularisera plus rapidement et avec une longueur d'onde plus courte qu'un ruban plus épais.
La prévision théorique [59] des mécanismes responsables de 1a globularisation des rubans
abouu aux conclosions suivantes : la cylindrisation ne peut apparaiire gue lorsque le rapport wit
est faible (< 8) tandis que la sphéroidisation des extrémités n'est possible que lorsque le rapport
w/t est grand (> 8) et que le rapport Y/y; est plutdt fzible. Lorsque le rapport w/y; est élevé
(> 0.8) et que w/t est grand (> 8) , 1a séparation liée aux sillons thermiques devient possible.
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3. Procédure expérimentale et méthodes d'analyse

Les matériaux éwdiés dans ce travail ont &¢€ produits 3 partir de pondres ou  partir de billettes
déposées par atomisation Osprey. Ce principe de déposition ¢st breveté par la maison Osprey
Metals Ltd. & Neath dans le pays de Galles {(GB). On peut résumer les deunx différents chemins
utilisés pour produire ies fils par ta figure 3.1.

Aiomisation des Dépositon de billees
poudres pré-alliées par procédé Osprey

Encapsulation
et évacuation

n . |
L |
! Exuusion l
Y

|Etirage 3 froidl

Figure 3.1.: Schéma illustrant les principales séquences des deux chemins wrilisés pour
fabriquer les fils.

3.1. Maraux

Le choix des €léments cubiques cenués intéressants pour la formation de composites in-situ 3
matrice de cuivre est dicié par des raisons mérallurgiques : 1a solubilité de ces élémemts dans ta
marrice et leurs effeis sur la conductivité électrique doivent 2tre faibles, ils ne doivem pas
former de phases stables avec la matrice et doivem éme susceptibles de s'allonger lors de
I'écrouissage. Mais les raisons les plus limitantes sont li€es & des problémes technologiques et
de coiit de fabrication. En effet, dans ceute étude, 1a température de liquidus des atliages érait
limiiée, par les fours & disposition, & environ 1500°C. Les mois éléments cubiques centrés
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satisfaisant les critdres susmentionnés et présentant des températures de liquidus les moins
€levées dans le domaine de compasition concemé sont le Fe, le Cr et le Nb. Ainsi, ce sont donc
ces trois éléments qui ont été sélectionnés.

Les différents alliages utilisés dans cette étude sont nommés 2 partir de la fraction volumique
nominale des €léments ajoutés au cuivre, ainsi le Cnl5Fe est un alliage qui contient 15%
volumique (nominal) de Fe. . . . .

3.1.1. Matériaux de la premidre série.,

Dans le but d'avoir un choix maximal de matérianx tont en évitant dans un premier remps les
problémes technologiques Liés & la déposinon d'wne billeue, nous avons commandé chez
Osprey Metals & Neath, l'atomisation d'alliages de cuivre conenant différemes fractions
volumiques de phases cubiques centrées. Les alliages ont £t€ atomisés dans des conditons irés
proches et sur le méme type d'instailations que celles vilisées pour produire des billettes afin
d'obtenir aprés compaction des microstructures avssi proches gue possible de celles des
billeties Osprey. Des fracdons volumiques de 5 et 15% de Cr et de Fe ont éié commandées ainsi
qu'une fraction volumique de 3% seulement de Nb afin de resier dans un domaine de
température de liquidus inférieur & 1500 °C. Tous les alliages, & vne excepion prés, ont €18
atomisés avec de V'argon pour éviter la formation possible de nitrures. Un alliage contenant 5%
de Cr a &1€ atomis€ avec de Yazote et son comportement a €€ compar an méme alliage atomisé
aver de l'argon. Nous avons commandé 25 kg de poudre pour Ies alliages pen concentrés ¢t 50
kg pour les alliages concentrés. Les maiériaux ont £1€ produits 2 partr de Cu Elecrolytique HC
("High Conductivity"} et d'€lémenits cubiques centrés de pureié supérieure ou égale i 99.8%.

Les teneurs réelies en éléments cubiques centrés des poudres atomisées sont données dans le
tabiean 3.1. On remarque que la tenenr des poudres en éléments cubiques centrés est trés
proche de 1a valeur nominale pour les alliages de Fe et de Nb, par contre, pour les alliages de
Cr, la composition est moins bien respectée et est inférieure d'environ 1% volumique i celie
demandée, Les quantités d'oxygéne et d'azote ont ét€ mesurées aprés compaction et extrusion.
Elles figurent dans le tableau 3.1. La teneur en azote est wes faible (< 10 ppm) et ne semble pas
étre fonction du gaz d'atomisarion. La formation de nitrure de Cr, lors de Patomisation de
Talliage Cu5Cr atomisé avec de I'argon doit donc Etre trds faible. La teneur en oxygine est
netternent dépendante de la fracdon volomique de la phase cobique cenmée et angmente avec
celle-ci.
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Tabteay 3.1, : Composidon nominale des différents alliages de la premiére série et résultais
des analyses chimiques.
Gaz Compositon nominale | Compositon mesurée | Contarninant
Alliages | d'atomisation [% volumiques] [% volumiques] (ng/gl
Fe Cr Nb 0 N
Cu3Nb Ar 3 - - 29 | 810 | B
CuSFe Ar 5 3.1 - - 430 | 2
Cul5Fe Ar 15 15.2 - - 730 2
CuSCr Ar 5 - 4.2 - 230 8
CusCr N, 5 - | a2 . {235] 10
CulSCr Ar 15 - 13.7 - 1590 ) -

Une fraction des poudres a éwé tamisée avec des tamis de 20, 70, 100, 160, 200 et 250 pm. La
figure 3.2. illusre l'aspect général de la distribution de cailles des poudres. Clest 'alliage
Cu15Cr qui présente une distribution de taille 1a plus fine, Toutes les poudres étaient inférieures
4 250 pm et leurs tailles moyennes vartaient entre environ 40 um et 90 pm suivant l'alliage.
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Eigure 3.2, : Distribution ex taille des particules des différents alliages, Les points indiqués
donnent la fraction de particules ayant une taille inférieure & la valeur
correspondante sur I'axe x.
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3.1.2. Matérianx de la seconde série

Au vu des résultats obtenus 4 pariir des matériaux de la premidre série, trois alliages onc été
choisis poor étre déposés : Je CulSFe, le Cul5Cr et le Cul5Or0.7Zr. Finalement, scules les
dépositions de quarre billettes de CulSFe ayant un diaméure et une hauteur d'environ 150 mm
ont pu ére obtenues. Touwtes les billettes ont ét€ déposées avec de I'azole comme gaz
d'atomisation. Celles-ci ont é1é numérotées de la fagon suivanie :

Cul3Fe N°7

CulsFe N° 10

Cul5FeN° 12

Cul5Fe N° 13
Le nombre indiqué donne le numéro de l'essai de déposition réussi. Pour produire Ja billene
N°7, Valliage a du &re refondu plusieurs fois et la contamination était devente tés importante.
Les billettes N® 12 et 13 ont été produites dans les meilleures conditions obtenues et sont irés
semblables.

Les deux procédés ont en commun l'atomisation d'un flux de méral liquide en une fine
dispersion de goutielettes par un gaz 3 haute vitesse (argon ov azote). Le principe général de la
déposition Osprey est de projeter ces gouttelettes vers un substrat ob celles-ci adhérent et
forment progressivement un dépdt. La figure 3.3 monte un schéma du principe de la
dépositon Osprey d'une billette qui illustre anssi le principe de l'atomisation sion y enléve le
collecteur. Pour un alliage et un gaz d'atomisation donné, la vitesse de refroidissemen des
particules en vol est déterminée essentiellement par leurs titles. La taille moyenne des
gounelertes est inférieure & 150 pum.

La rotation du coltecteur Jors d'une déposition Osprey assure une déposition homogine et
pratiquement cylindrique. Dans les conditions de déposition correctes, les petites particules sont
entigrement solidifiées lorsqu'elles aneignent le substrat, tandis que les plus grosses som dans
un étas liquide ou semi-liquide. Les conditions de déposition sont conrdlées afin qu'nne fine
épaisseur définie de métal semi-liquide soit maintenue 2 la surface de 1a billete durant 1oute ta
durée de la déposition. Les dendrites apparaissamt dans certaines particules lors du vol, sont
fragmentées lors de I'impact sur la billene. Les fines particules solides ainsi que les fragments
de dendrites sont en partie refondus A la surface de la billene, aidés partiellement par la chalenr
latente de solidification.
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Figure 3.3; Schémade principe d'une installagon d'acomisation de poudres et de déposition

de billerre Osprey.

La solidification se fait rapidement, initiée par les fragments de dendrites et de particules solides
encore présent dans la couche liquide. La surface liquide de la préforme subit le ransfert de
moment du flux de gaz er des particules. Les turbulences ainsi provoquées ainsi que les
courants de convection classiques assurent une homogénéisation de 1a température et de la
composition rendant difficile 1a croissance dendritique. Le résultat est une solidification rapide
non-dendritique d'une phase plus ou moins sphérique entourée par du liquide enrichi en solur
qui se solidifie plus lenternent et plus tard. Une fois solidifi€, le matérian se refroidic assez
lentement jusqu'l 1a tempérarure ambianie. Le résultar est une microsrucrure homogene avec
une perite taille de grains et sans macroségrégation. Par conte, il ¥ a une microségrégation i
rés peate échelle aux joims de grains.
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3.3. Compaction isostatique 4 chaud

Pour 1a consolidation, les poudres de la premitre série ont &€ placées dans des containers en
acier et évacuées a 400°C pendant 24 h puis, les containers ont €€ soudds de fagon hermétique.
Les conzainers avaient un diaméwe et une hauteur d'environ 140 mm. Les différentes poudres
ont ensuite €€ compactées isostatiquement 3 chaud 3 750°C pendant 3h et & une pression de
110 MPa. Aprés compaction isostatique 3 chaud, les matériaux de la premidre série ont é1é
tournés & un diamdtre et une hauteur d'environ 110 mm afin déliminer l'acier du container et
d'obtenir un cylindre.

3.4. Exirusion

Les billettes de la denxigme série ont €1 tournées de fagon 2 obtenir un cylindre d'environ
140 mm de¢ diaméwe et de hauteur. Pour les deux séries, les cylindres tournés ont &€ chassés
dans une billenze de cuivre de 157 mm de diamétre et d'environ 250 mm de hauieur. La
co-exmusion a €té effecmée entre 770 et 820°C 3 un diametre de 22 mm, permetant ensite un
fort écrovissage i froid. Comme les cylindres des différents alliages énudiés se tronvaient du
cbté de la filitre lors de 'extrusion et que leurs dimensions €taient suffisantes, an moins un
métre de matériau extrudé ne contenait que les alliages €tudiés et pas de cuivre de la billette de
co-gxmusion. Nous n'avons donc utilisés pour 'écrouissage 2 froid postérieur qu'environ le
premier métre des barres extrudées.

3.5. Efirage

Les matériaux extrudés ont été &irés 2 froid et sans recuit intermédiaire du diaméwe d'extrusion
de 22 mm 2 un diaméme pouvant aller jusqu'd 0.09 mm. L'étirage s'est fait & l'aide de filitres
présentant un angle d'entrée de 7° au maximum (variant entre 5 et 7° suivant leur taux d'usure).
Du diaméme de 22 mm 3 0.6 mm, les filidres iaient en métat dur, et de 0.55 4 0.08 mmen
diamant naturel. Le taux de déformation par passe augmentait d'environ 10% entre le diaméwe
extrudé et un diamétre de 12 mm, & un maximum de 18% pour des diamétres de 6 3 2 mm. A
partir d'un diaméoe de 2 mm, le 1aux de déformation diminuait progressivement jusqu'd
environ 12% a un diamétre de 0.09 mm. Les vitesses de déformation utilisées étaient
généralement inférieures & 40 5 -1 et supérieures 3 10s +!. Ces vitesses de déformation sont bien
inférieures (facteur de 100 & 1000) & celles uiilisées dans l'indusirie.

Nons définissons le taux d'écrouissage de la fagon suivante :
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= nfRe
n= In( Ar) @.1)

aver Ay la section initiale avant €urage et Asla section finale du fil.

Nous n'avons donc pas tenu compte du taux de réduction lors de Iextrusion dans Ja définition
de 1. La raison en est que la structure fibreuse n'est pas encore €tablie aprés la presse et que
I'extrusion n'a qu'un wés faible effet sur la réduction de la taille de la microstructure.

3.6. Préparation ef observation des échantillons

3.6.1. Méallographie optigue

La microstructure dans 1'ékat initial et aprés de faibles waux d'écronissage a été observée par
microscopie optique. Les poudres atomisées et les matériaux denses ont €€ enrobés dans de la
bakélite, polis mécaniquement sur des disques abrasifs, puis 2 I'alumine 300 et 20 nim et parfois
vibrés dans une suspension d'alumine de 20 nm. L'artaque chimique des échantillons s’est faite
avec une solution de 100 ml d'H;O0, 8 ml de Ha804, 1.5 gde NaCl et 2 g de K3 Cry 02,

En raison de la finesse des microstructures obtenues aprés £hrage, nous avons relativemnent peu
utilisé 1a microscopie optique. En effet, la résolution optique est de ordre de 200 nm ce qui est
largement supérieur & I'échelle des microstrucnires obtenues aprés un important écrouissage.

Nous avons utilisé un microscope électronique A balayage (MEB) Cambridge Stereoscan 360
équipé d'un détecteur d'élecmons secondaires, d'un détecteur semi-conducteur d'élecirons
rérodiffusés et d'un détecteur de rayons-x (EDS = “"Energy Dispersive Specmoscopy”) pouvant
travailler sans fenéwe de protection, permettant de détecter les éléments légers tels que
Y'oxygene et le carbone.

Nous avons utilisé le MEB pour observer I'évoluton de la microstuctore aprés différents taux
d'écrouissage en coupes longitudinales et transversales, pour faire des analyses rayons-x
ponctuelles et observer les surfaces de rupture obtenues apres les essais de wraction. Pour faire
les observations sur les coupes, les échantillons ont £1é enrobés dans de Ja bakélite conductrice
puis polis mécaniquement et vibrés de 1a méme maniére que pour la microscopie optique. Afin
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d'obtenir un bon conmasie chimique, les échantillons om ensuite été généralement polis

électrochimiquement dans une solution de 570 ml de H20, 285 ml de HyP(Oy, 285 ml de
méthanol, 57 ml de propanol et 3g d'urée.

363.

Nous avons utilisé la microscopie en transmission {MET) pour observer et quandfier
TI'évolution de Ja microstrocture en fonction du tavx d'écrouissage. Le microscope utilisé était
ot Philips CM12. Pour les fils de diamére supérieur & 3 mm, un usinage mécanique jusqu'a
3 mm éuait nécessaire. Afin de pouvoir observer la microsmructure de fils de diamatre inférieur
(jusqu'a .25 mm), Jes fils ont £1¢ recouvents électrochimiquement, aprds dégraissage, par une
couche de cuivre de fagon A obtenir un diamétre giobal proche de 3 mm. La solution wtilisée
érait essentiellement un mélange de sulfate de cuivre et d'acide sulfurique. Tous les fils,
recouverts ou non, ont été découpés mécaniquement i 'aide d'une scie diamantée de fagon &
abtenir un disque d'une épaisseur d'environ 300 pm. Les lames minces oni ét€ préparées par
polissage €lectrolytigue avee une solution de 25% HNO3, 65% de méthanol et 5% de Butoxyl &
environ -30°Ce1 7V,

Le MET était &quipé d'un systéme d'analyse par rayons-x (EDS) permettant de détecter les
€léments l€gers jusqu'au carbone.

3.7. Méallographic quantitagve

La guantification précise de I'évolution des paramemes microstructuraux aprés différents taux
d'écrouissage a i€ effectude a partir d'images obtenues av MET a fort grossissememt soit en
champ clair soit en champ noir. Les mesures ont &€ effectuées sur des coupes ransversales et
les grandeurs sutvanies ont &€ quantifiées :

- Le diamétre moyen, égal  la moyenne de la sommme du plus grand ferret et du plus court
divisé par deux.

. La fraction de phase cubique cenirée qui se trouve sous la forme de rubans.

- La fraction d'interface {joint de grains) occupée par des rubans de phase cubique
centrée,

- Le nombre de petites particules de phase cubique centrée se trouvant & Uintérieur des
grains de la marrice,
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- La valeur de I'épaisseur moyenne des Tubans, ¢, et de lewr largeur moyenne, w, tandis
que leur longueur moyenne, |, a été estimée A partir du diamétre moyen des particules
apréts compaction ou dépositon.

Les valeurs de I'épaisseur moyenne des rubans et de leur lmgeur ont é1€ mesurées & partir de
mesures individuelles faites & la main sur les photos MET & fort grossissement. Les autres
grandeurs mesurées ont €té obtenues par un analyseur d'images Cambridge Quantimet 970 a
partir de mansparents sur lesquels étaient reportés les parties de la microsmructure 3 mesurer.

Les microsgructures inidales des poudres atomisées (tailles de grains du coivre et diameres
moyens des particules de phase cubique centrée) ont €€ quantifiées de facon similaire 3 partir de
micrographies provenant dv microscope optique ou du MEB,

La fraction volumique, fy, de particules sphériques de diamére moyen, ¢, est reliée au nombre
de particules par unité de volume, Ny, par la reladon:

fo=3n [%]3 N, 3.2)
Le nombre de particules par unité de surface, Ny, est donné par (60] :

Ng = ¢Ny (3.3)
La distance moyenne entre les paricules dans le volume A, peut étre décrite par

v ='-“1_N.. (3.4)

Tandis que 1a distance moyenne entre particules dans un plan, &p, peut ére estimée par la
relation :

Ap=—i=s 3.5

VN

La relation (3.5) permet en connaissant le nombre de particules par onité de volume ainsi que le
diametre moyen de calculer la diswance interparticulaire.
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L'épaisseur de Ya lame, nécessaire pour la mesore de la fraction volumigue de particules a é1é
estimée en Dtilisant les franges de contraste aux joints de grains, dans les conditons de
diffraction proches de celies de Bragg {61] avec des vecteurs de diffraction de type 111.

3.7.2. Mesure de |a distance intemparticulaire entre yubans

Dans les analyses de 'angmentation du point d'éconlement par une dispersion de particules, ce
n'est souvent pas la distance interparticulaire moyenne, mais la distance libre entre les deux
particules, supposées sphériques, qui joue le réle important (Ay = ¢). I faut noter que la forme
des particules jone vn r8le important sur Je durcissement par dispersion. Ainsi, une dispersion
de paniicules sous forme de rubans esi plus efficace du poini de voe du durcissement qu'vne
disoibution sphérique de particules.

Dy fait gue 1'épaisseur des rubans est s petite par rapport aux distances considérées, la
distance moyenne entre Jes centres des extrémités des rubans, A, peut &re considérée comme la
distance libre entre Ies rubans. Un schéma illusirant les différences entre &' et Ay en foncton de
}a morphologie des particules de la dismibution est donné A la figure 5.4 dans le chapitre § 5.3.
Nouveau modeéle décrivoni les propriéiés mécanigues de 'alliage Cul5Fe. Le calcul de cette
distance pour des obstacles allongés distribués de fagon aléatoire n'a pas encore €16 publié
notre connaissance, mais le cas simple d'obstacles paralltles d'épaisseur nulle a é1é approximé
par Kelly [62}.

Les différents résultats obtenus peuvent éue exprimés en premidre approximarion par la relation :

2
. (3.6)
(lp-i-w)
o Ay, est la distance moyenne centre A centre dans Je plan, w est la Jargeur des rubans et A est

la distance moyenne d'exmémité 3 extrémité. Cette équation ne s'applique rigoureusement qu'a
des obstacles linéaires parallles.
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3.8. Essais mécaniques

Des essais de maction e de compression ont €1€ effectués sur les matériaux exaudés ey aprés
différents taux d'écronissage.

L'évaluation des propriéiés mécaniques a 1€ effectuée sur nne machine universelle Schenck
équipée avec un extensomare pour la mesure précise de la déformarion.

3.8.1. Essais d¢ waction

De manitre générale, les échantillons de traction dont le diametre érait supéricur 3 3 mm ont €ié
usinés 3 un diamewe de jauge de 3 mmo. La longueur de jange était de 20 mom et Ia longueur
totale de I'épronverte était au minimum de 56 mm. Aprds usinage, les éprouvettes ont £1€ polies
mécaniquement au papier abrasif. Afin de juger de I'effet de Vusinage sur les propriéiés
mécaniques, certains échantillons de diamtre supéricur & 3 mm ont &té testés sans usinage et
des échantillons de diameire inférieur & 3 mum ont €€ usinés avant d'éwre testés. La vitesse de
déformation (estimée & partir de la vitesse de 1a traverse) était d'environ 2.5-10- s-1 pour tous
les essais exceptés ceux effectués pour déterminer le volume d'activation.

Pour les fils de diametres les plus petits, l'extensomeire €tait soutenu, afin d'éviter une wop
grande déflexion du fil ainsi qu'une influence sur la charge mesurée, et des mors plats
pratiqnement lisses ont éeé urilisés afin d'éviter antant que possible 1a formanon d'entailles dans
le fil.

Pour 1a détermination du volume d'activation, des sauts de vitesse de déformation ont été
effecrués. Cela a é1é possible en faisant passer Ia vitesse de déplacement de 1a traverse de 0.1 &
1.1 mm/min. Pour ces denx vitesses de maverse, la vitesse de déformation réelle des
éprouveties en fonction de Ia déformation a ét€ mesurée.

3.8.2. Essajs d¢ compression

De 1a méme manigre que pour les essais de traction et de fagon générale, les échandlions de
diametre supérienr 2 3 mm ont €€ usinés & 3 mm puis polis mécaniquement. Pour les fils de
diamétre inférieur, les échantillons n'ont généralement pas é€ tournés. Les échantilions de
compression ont éi€ découpés aprés toumage et polissage A I'aide d'une scie diamantée, puis
polis mécaniquernent & V'aide de différents papiers abrasifs. La hauteur de tous les échanillons
de compression & €té choisie de fagon A ce qu'elle soit égale A environ deux fois le diameme. La
vitesse de déformarion pour les échantillons de 3 mm de diam2tre était égale A celle utilisée pour
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les essais de traction (2.5 - 104 s71). Par contre, pour les échantilions de diamétre plus petit que
3 mm, la vitesse de déformation augmentaiv progressivement. Elle €1ait environ égale a
8 - 10 51 pour les échamillons d'environ 1 mm de diametre,

3.9. Mesures par rayons-x

Nous avons utilis¢ un diffractomeume Philips avec une anticathode de: cuivre (hg = 1.54060 A)
pour toutes les mesures effectuées par rayons-x. Le diffractomerre udlisé posstde une fene de
divergence variable, angmentant l'iniensité aux grands angles. Du fait que les données étalon et
les diverses relations décrivant l'intensité diffractée sont basées sur des systémes 3 fente de
divergence fixe, une correction des valeurs mesurées est parfois indispensable.

Afin de tenir compte de la largeur instrurnentale liée i la divergence du faisceau de rayons-x,
lors des mesures de largeur des pics et de I'imensité, nous avons utilisé un standard de poudres
de silicinm agglomérées. Un el standard doit &re pur, exempt de microcontrainte, non texturé
et présenter une grande taille de grain afin d'éviter un élargissement des pics lids 2 la
microstucture et aux contraintes. Pour les pics de diffraction trds émroits, 1'élargissement
instrumental est essentiellement du type Gaussien. Par contre, les pics larges sont mieux décrits
par des courbes du cype Lorentzien.

Nous avons soustrait la largeur insoumentale, Bins;. & 1a largeur mesurée du pic Pmes, en
supposant que les deux pics pouvaient &wre décris par des courbes du type Gaussien.

Dans ce cas, la reladon suivante doit étre udlisée :

- B. : ‘ 3.7

avec Pecn., Ia largeur du pic de diffraction due & 'échandllon lui-méme.

Ce choix se justifie par le fait que lorsque le pic devient large, la conaibution de la largeur
insoumentale devient més faible et I'erreur commise devient négligeable, tandis que lorsque les
pics sont étroits et peuvent &wre décrits assez précisément par une Gaussienne, cette contribution
Joue un role pius important.
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3.9.1. Evolution de 1a texurs

L'évolution de 1a textare de la matrice du cuivre et des particules de phase cubique centrée aprés
extrusion et différents tanx d'érirage a é1é examinée sur des coupes ansversales. Seuls les
échantillons de Cul5Fe de la premiére série ont été étudiés. Les échantillons ont été découpés
de fagon & obtenir de petits cylindres qui ont é1€ disposés verticalement puis enrobés dans une
colle & deux composants {(Araldit).

Afin de tenir compte de Ia fente variable et de pouvoir comparer les intensités des différents
pics, nous avons calibré la variation d'intensité en prenant comme standard non-texiuré, les
poudres atomisées et compactées de Cul5Fe. Les valeurs d'imensité obienuves ont €t
comparées avec celles données comme standard pour le cuivre et le fer (fichier de standards
JCPDS).

Nous avons mesuré a I'aide d'un planimtre, I'intensité des différents pics de diffraction traités
pour éliminer les contributions du rayonnement Kgo. Pour quantifier I'évolution de la texture,
nous avons unlisé le développement donné par Barrett et Massalski [63) page 204 :

Soh, Ppy, la fraction des cristaux qui ont un plan {hkl} normal a I'axe du fil. On définit Pyy,; de
fagon que pour un échantillon non-texmré, lintégrale de tous les Py, sur 1oat 'angle solide soit
égale aP = 1.

Le rapport de I'intensité d'un pic d'un échantillon textré, Ihk et d'un pic d'un échantillon
non-texturé, In g hii peut &re exprimé par :

T

__C
Tothid - Coy, Bkl B8

avec Cy 1 et C constantes pour un échantillon donné.

$i I'on applique cette équation 3 un grand nombre de réfliexions n

1 hy _ € Y Phia (3.9)
n Inthki Con 0 '

et comme le tenme = ] pour n grand ;

£ 1 hia
nie D 2 Tt it (310)

2 Pha
n
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L'équation (3.10) permet d'éliminer le factenr qci- de I'équation (3.8). On obtient ainsi:

b
P In.l‘.hkl A
n Tothed

Nous avons normé ensutite les valeurs de fagon 2 ce que la somme des Py, soit égale 2 100
quelque soit le nombre de pics.

39.2.

Les contraintes internes nniformes & l'intérienr des grains causent un déplacement des pics de
diffraction. Nous avons mesuré le déplacement des pics de diffraction 3 panir de coupes
longirudinales. Les différents fils ont £1é placés longitudinalement dans vne colle 3 deux
composants (Araldit) et polis mécaniquement jusqu3 'alumine 20 nm, Aprés chaque polissage,
une attaque chimique a été effectuée A Vaide de la méme solution que pour la métallographie
optique (§ 3.6.). Métallographie optigue) afin d'éliminer les couches de déformation, Les
mesures ont été faites avec le Cul5Fe pour différents tanx d'édrage, ainsi qu'aprés des essais
de compression sur les fils plus ou moins écrowis,

Nous avons uotilisé une méthode basée sur un état de conmaintes sniaxiales pour estimer
I'évolution des contraintes internes en fonction du tanx d'étirage. Nous avons mesuré par
Tayons-x, 1a variation d'espacement entre différents plans cristallographiques paraflgles 3 I'axe
de la barre. Les contraintes internes paraliles & I'axe de la barre sont données par la relation
{64]:

. _-Egdy-dgy
Cint v (d &% ) (3.12)

Avec dp, l'espacement interplanaire sous charge, d,, 'espacement des mémes plans en
I'absence de conmraintes, E le module d'élasticité et v le coefficient de Poisson.
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3.9.3. Mesures des microcontrainies

L'évolution des microconmaintes des grains de cuivre et des rubans de la phase cubique centrée
en fonction du taux d'étirage & €€ mesorée i partir de coupes fongitdinales. La largeur 2
mi-hauteur des pics de diffraction a é1é mesurée sur les pics aprés sousoaction du doublet K.
Afin de tenir compte de l'élargissement instrumental, nous avons utilisé la relation (3.7). Lors
de I'étirage, les tailles de grains des deux phases diminnent et les microdéformations varient.
Afin de séparer ces deux contributions 4 l'élargissement des pics de diffraction, nous avons
utilisé )a relation de Hall-Williarnson [65]:

Bexp. wse=%+2£sin9 (3.13)

avec Pexp. 12 largevr 3 mi-hauteur corrigée de I'élargissement instrumental, 8 l'angle de
diffraction, K la constanie de Scherrer (considérée égale 4 0.9), £ kes microdéformnations, ¢ ls
taille moyenne des cristallites diffractants et & la longueur d'onde.

La représeniation de floxp. cos 8 en fonction de sin @ donne une droite dont la pente est égale &
2€ et dont Uordonnée A J'origine est égale & (K-A)Wo. Ainsi, les valeurs des microcontraintes
peuvent éme obtenues 4 partir des valeurs de € 4 I'zide de Ia loi de Hooke et les vaieurs de la
1aille des cristallites peuvent ére obtenues 3 partir de l'ordonnée 3 l'origine,
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Dans les grandes particules de poudre, nous avons parfois observé des pores et ceci
spécialement dans l'alliage CuSFe. Pour des tailles de poudre atomisée inférieure 3 50 lum, ces
pores avaient compldtement disparu. L'aspect des surfaces intérieures crédes par 1a présence de
pores était trés similaire A celuj des surfaces exiéricures et présentait aussi une morphologie lide
4 la sous-structure de solidification. La présence de poches de gaz A l'intérieur de particules
atomisées sous des cunditions subsoniques est liée au fait que les ligaments de métal liguide se
transforment en gouttes sphéroidales par différents mécanismes qui vont permettre parfois A la
gouttclette de capturer du gaz d'alomisation, Aprés compaction et extrusion, des pores avec du
gaz emprisonné n'étaient plus visibles.

La phase cubique centrée est visible A la surface des particules de poudres aumisées et l'on
observe qu'ii n'y a pas de ségrégation lide 3 la morphologie de surface des poudres. La phase
cubique cenurée cst généralement présente sous la forme de sphéroides, mais I'on remarque
aussi parfois de petites dendrites, La figum 4.3 illustre 1a dispersion et la morphologie de la
phase cubique centrée A la surface de poudres atomisées des alliages Cul35Cr et Cu3Nb; les
deux particules considérées avaient une taille proche de 80 pm. La tendance 2 la formation de
dendrites augmenie avec la concentration de l'aliiage, mais c'est 1'alliage de niobium qui forme
le plus fréguemment des dendrites malgeé sa faible concentration, Le fer se solidifie le moins
facilement sous la forme de dendrites. Un des paramdures influengant cetie tendance est
évidemment l'intervalle de solidification qui augmente avec la concentration mais de fagon plus
ou moins importante snivant les alliages. Ainsi, d'aprds [66], l'intervalle de solidification du
Cu3Nb est d'environ 300°C, celui du Cul SFe est de 260°C el celui du Cul5Cr est de 310°C.

D'imporanies variations de taille des sphéroides de phase cubique centrée dans les plus fines
particules de poudres atomisées sont observées. Ceci panticuligrement dans l'alliage CulSFe.
La figure 4.4 montre la distribution typique des particules de fer dans les poudres atomisées les
plus fines (< 20 gra) et A e de comparaison, dans uoe particales de poudre > 260 pm.

On peut s'attendre A des différences de microstruciure importantes en fonction de la taille des
particules de poudres si celles-ci subissent une trés forte surfusion due A l'absence de germe.
COn suppose dans ce cas, qu'il en existe dans le liquide une certaine quantité favorisant la
germination hétérogéne et gue la probabilité d'avoeir de els germes dans les particules diminue
avec le volume.
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L'ailiage CuSFe est inéressant dans ce contexte. En effeq, le fer est de loin l'élément le plus
soluble dans la matrice de cuivre des trois €léments considérés. Sa solubilité chute avec 13
tempéraare d¢ 2.5% poids 2 1025°C 2 0.5% poids 3 700°C [67]. Si la surfusion des petiles
particules (inférieures 3 20 jtm) lors de I'atomisation était importante, on pourrait s'attendre A
upe sursaturation élevée du fer dans Ja matrice de cuivre et A une réduction de Ya densité des
sphéroides de fer. Cependant, ceux-ci sont bien visibles dans la grande majorité des petites
particules de poudres atomisées, méme en microscopie optigue, comme on pzut le voir 3 la
figure 4.5 b). Verhoeven [68] a observé une une réaction monotéctique métastable aboutissant 3
la formation de sphéroides biphasés présentant une structure de type eutectique dans des
alliages de cuivre contenant 15 et 20%poids de nicbium qui avaient été contaminés avec de
Toxygene. Mais des hautes vitesses de solidification peavent aussi favoriser cette séparation de
Iz phase liguide [69]. Clest le syst®me cuivre-niobium qui semble le plus sensible A cente
réaction et ceci pour des concentrations relativement élevées. Cette néaction ne joue donc aucun
tole sur l'aspect de la microstructure de nos alliages.

Les deux classes extrémes de taille de chacune des poudres atomisées ont éié observées an
microscope optigue afin de permettre la quamificaon de la variation de la 1aille de grains entre
les différents atliages et les différentes tailles de pondres. La figure 4.5 montre un apergu des
micrographies obtenues. La taille de grains de la matrice de cuivre est d'autant plus pelte que la
taille des particules de poudre est fine et que 1a concentration de I'afliage est &levée. Nous avons
quantifié les différentes tailles de grains 3 partir des microstructures obtenues optiquement et la
taille des sphéroides de phase cubique centrée 2 partir des microstrucnores obtenues aux MEB,
Le diamewe moyen, $moyen, et le diametre maximal, Pmax., des grains de cuivre et des
sphéroides de la phase cubigue centrée ont €€ mesurés A T'aide d'vn analyseur d'images (§ 3.7,
Métallographie quantirative). Le Tableau 4.1 résume les résultats quanuitatifs que nous avons
obtenus,
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Micrographies optiques montrant la variation de ia taille de grains et de la
distribution de la phase cubique centrée entre différents alliages et différentes
tailles de particules de poudre :

a) et d) Cu3Nb poudres < 20 um et > 200 pm, respectivement

b) et ) CuSFe poudres < 20 um et > 200 pm, respectivement.

¢) et ) Cul5Fe poudres < 20 um et > 200 pum, respectivement.
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Tableay 4.1, : Résuliats de l'analyse quantitative de la microstructure des poudres atomisées

des alliages de la premiere série.

Alliages Gaz Taille grains | Taille grains Taille des Taille des

Jd'atomisation de Cu de Cu sphéroides sphéroides

<20 um* | > 160 ym* <20 im* » 160 um*

dmax.  dmoyen]dmax.  ¢moyen
[umj 1) [um) [um]

Cu5Cr N2 2.2 10.8 0.5 0.4 1.0 0.5
Cu5Cr Ar 3.3 11.6 0.6 0.4 1.0 0.5
CuSFe Ar 2.2 6.3 0.8 0.5 1.5 0.7
Cu3Nb Ar 5.8 15.2 0.3 0.2 0.5 0.3
CulSFe Ar 1.9 6.1 2.0 0.6 2.0 0.7
Cul5Cr Ar 2.6 6.1. 1.0 0.8 4.0 1.5

* Les tailles moyennes des sphéroides des phases cubiques cenirées et des grains de cuivie de la
maurice sont données pour deux classes exwémes de chacun des différents alliages atomisés
<20 pm et > 160 pm.

Comme nous I'avons vu, nous n'avens pas de changement de la micrestructure autre que
dimensionnel. De plus, au vu de la distribution de taille et de la varation des dimensions de
1a microstructum en foncuon du diamétre des particules de poudres atomisées, les dimensions

de la microstructure gui vont jouer un réle sont proches de celles des particules de
poudre > 160 um.
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4.1.2. Poudres atomisées compactées 3 chayd et billettes Qsprey

Aprés compaction, les poudres préalliées moutraient une fine dispersion de la phase cubique
centrée dans la matrice de cuivre. Dans les poudres compactées, 12 phase cubigue centsée, se
wouve sous la forme d'un mélange de petites dendrites et de sphéroides. La figure 4.6 a), b} et
¢} montre I'aspect de la distribution des particules de phase cubique centrée pour les alliages
Cu5Cr, Cul5Cr et CulSFe, respectivernent.

La mesure de la taille moyenne des particules de fer & Vintérienr de l'alliage Cul5Fe compacté,
produit A partir des poudres préailiées, est égale 2 celle mesurée sur les poudres atomisées de
waille supérienre & 160 pm. Ceci provient de la contribution de deux facteurs opposés : 1a faible
coalescence des particules lors de la compaction isostarique 3 chauwd et Ia diminution de 1a wille
moyenne apparente lide au fait que I'on ne compacte pas seulement les poudres de taille
supérienre 2 160 um mais toute la gamme de tailles des particules.

La taille de la phase cubique centrée dans les billettes Osprey est légerement plus élevde que
celle obtenue aprés la compaction des poudres atomisées du mérue alliage. En effet, le diamétre
moyen du fer est d'environ 1.1 pm pour I'alliage Cul 5Fe N°® 12 tandis quil est de 0.7 pm pour
les poudres compaciées. L'aspect de la distribution des particules des particules de fer de
l'alliage spray-déposé CulSFe N°12 est monué 3 la figure 4.6 d). Bien que la distribution du
fer soit un mélange de petites dendrites et de sphéroides dans les deux cas, le nombre de
dendrites visibles est netiement moins grand dans l'alliage déposé. Les panicnles de fer
présentes dans la billette Osprey ont une forme plus ou moins sphérique. Celle-ciest duc 2 la
forte convection et A l'importante urbulence 3 Ta surface de la billette Osprey lors de la
déposition qui assurent une homogénéisation de la température et de la composition autour du
germe limitant ainsi la croissance dendritique.

La fraction de surface occupée par les particules de fer dans les alliages Cul5Fe a été mesurée 3
environ 14% dans les deux cas (alliages compactés 3 chaud et billettes Osprey), ce qui
correspond pratiguement & ka valeur nominale et 3 la valeur mesurée par les analyses chimiques.
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Le réle de la contamination sur Faptitude 4 la déformation de la phase cubique cemirée lors de
Vextrusion {et de )'écrovissage & froid vlérieur) est ressorti clairement lors de l'extrusion des
allizges Cul5Fe de la deuxidme série. En efiet, dans les deux alliages comenant le moins de
contamination, le fer s'allongeait fonement lors de l'extrusion, ce qui n'était pas le cas, par
exemple, de I'alliage N® 7 qui était fonement contaming.

Nous avons effectué quelques extrusions supplémentaires & partir des différentes poudres
atomisées de cuivre-chrome, cuivre-niobiom et cuivre-fer, cect aprés compaction 4 chaud. Ces
essais ont &ié faits 3 partir de petites quantités de poudre sur une presse de laboratoire. Les
gammes de iempératures d'extrusion utilisées étaient de 500 & 800°C pour les alliages de
chrome et de niobiur et de 200 & 800°C pour les alliages de fer. Les résultats qualitatifs étaient
Jes suivanis ;

- Lechrome s'allongeait plos facilement & basse gu'a haute température, mais cet
allongement éuait généralement wds faible et n'étaic nettement visible que pour
les alliages concentrés extrudés 3 basses températures.

- Les particules de fer s'allongeaient passablement & haute température, mais
nettement moins i basse température. Ees alliages dilués ne présentaient qu'on
allongement faible.

- L' alliage de niobium montre peu de différence de camponeraent en fonction
de la température d'extrusion. Cependant sa concentration en élément cubique
ceniré (3% volumique) éwit trop faible pour permettre une comparaison direcie
avec les alliages concenirés.,

11 est apparu aussi clairement gue la iendance des particules & se déformer augmente avec leur
taille. Un tel comportement est illustré par la figure 4.7 ¢) et d) od la majorité des petiees
particules sphériques de fer de I'alliage Cul5Fe ne se sont pas fortement déformées. La
déformation de 1a phase cubique centrée ne peut se faire que lorsque la contrainte agissant sur
les plans de glissement dépasse la lirgite d'écoulement sur ceux-ci. Cette contrainte angmenie
aver l'incompatibilié de la déformation entre les deux phases et est donc une fonction
croissante de la wille des pariicules. De plus, il est possible que les impuoretés influencent de
fagon variable avec la taille des particules cette contrainte critique.

On remarque que, aprés extrusion, l'aliongement des particules de fer des alliages Cul5Fe est
netiement plus important pour I'alliage spray-déposé que pour l'alliage compacté. L'explication
qualitative de ¢ce comportement doit &tre Lice 3 la taille initiale plus grossitre des particules de
fer, & la lempératare d'extrusion qui était d'environ 25°C plus élevée ainsi peut-Eure qu'au tavx
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La microstructure de 'alliage Cu5Cr aprés étirage A 11 =4.0 (982 %) etn=6.2 (998 %) a
é1é observée en coupes transversales au MET. Un exemple d'une particule de chrome
sphéroidale aprés étirage (n = 4.0) est donné & la figure 4.9. Les particules de chrome étaient
souvent entourées par de plus petites particules qui contenaient des proportions importantes
d'oxygeéne etou de carbone (analyse EDS). La figure 4.9 b) montre un axe de zone d'une de
ces particules d'oxyde. Les distances interréticulaires obtenues montraient que la particule
analysée éuail probablement Cr3Og. Cependant, une analyse systématique de ces oxydes et de
ces carbures complexes n'a pas €é effectuée car la composition chimique variait fortement et
sugpérait ainsi une grande variété de composés. I faut noter cependant que la majorité du
chrome se trouve sous la forme de grandes particules mélalliques comme le montraient les
figures de diffractions typiques.

Figure 4.9, : Exemple d'une particule de chrome A l'intérieur de l'alliage CuSCr étiré 2
n =4.0(98.2 %). La particule de chrome est entourée par des oxydes ou des
carbures complexes. Une figure de diffraction d'une des particules de
contamination indiquée par une fléche est donnée 4 la figure b).

La figure 4.10 montre 'aspect de la microstucture de l'alliage Cu35Cr en coupes transversales
obtenues au MET aprés un important étirage de ) = 6.2 (99.8 %). La taille moyenne des grains
de cuivre aprés cet écrouissage est approximativement de 500 nm. La densité de dislocations &
l'intérieur des grains est élevée et ces dislocations se trouvent souvent ancrées sur de petits
précipités de chrome apparus lors de la solidification ou de l'extrusion. Quelques rares
particules de chrome se transforment en rubans lors de 1'étirage. Un exemple est donné a la
figure 4.10 a).
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En accord avec le principe qu'il faut que la contrainte appliquée sur les plans de glissement des
parlicules cubiques centrées dépasse la limite d'écoulement sur ces plans, 1a déformation des
patticules de chrome peut éure empéchée lors de I'écrouissage par l'augmentation do point
d'écoulement li¢ au durcissement provoqué par des atomes contaminants en solution, Cet effet
de durcissement est foriement fonction de la température et ne devrait pas jouer de rble
significatif lors de Fextrusion. Il est 2 noter que des composites in-situ d'alliages cuivre-chrome
[70] dans lesquels 12 phase cubigue centrée s'allongeain ont é1& obtenus 4 partir de lingots
coulés.

Les effets cumulés du durcissement par solution solide et de Ja finesse de la distribution sont
donc supposés &ure responsables du fait que les particules de chrome restent pratiguement
sphérigques dans nos alliages. Des travaux antéricurs [7]] avec un alliage
Cu-1.6%vol.Cr-0.2%vol. Zr obtenu par spray-déposition ont monteé gqu'aprés un fort étirage
les panicules de chrome s'allongeaient. Ceci confirme gu'un contrdle précis du taux d'impureté
{par l'adjonction d'un désoxydant comune le zirconium ou par une atomisation plus propre) peut
jouer un rble prépondérant sur l'aptitude 3 la déformation du chrome.

L'effet du durcissement par solution solide de I'oxygéne, empéchant l'allongement des
particules de phase cubique centrée, 2 &8 aussi observé par Verhoeven [70] avec des alliages
cuivre-1antale et cuivre-chrome produits par fusion par arcs.
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La taille des prains de coivre devient wés petite A n = 4.0 (98.2 %) ¢t esi d'environ 200 nm
tandis gue les rubans de fer ont une &paisseur moyenne de 1'ordre de 20 nm. Pour des
déformations supérievres 2 1 = 4.0 (98.2 %), lorsque P'échelle de la microstrucire diminue
progressivement, la denmsité de dislocations & l'intérienr des grains de cuivre de la matrice
devient [aible comme on pewt le voir en comparani les fipores 4.16, 4.17 et 4.18. Cependany,
des dislocations sont encore clairement présentes 3 lintérieur des prains de cuivee lorsque ¢eux-
ci ont des dimensions inférieures & 100 nm, comme on peut le voir 4 la figure 4,15 a). H est
clair que 1a présence d'une fine dispersion de précipités de for ancrant les dislocations siabilise
la structare de dislocations.

Les rubans de fer occupent essentielicment les interfaces enue les différents grains de cuivie,
mais parfois lors de 1a déformation, pénétrent 3 l'intéteur des grains 1 initient la coéation d'un
arrangement de dislocations qui va progressivement provequer une désorientation entre deux
partes du grain, Un exemple d'intrusion de rubans de fer & l'iniérieur d'un grain de cuivre est
présent€ & la figure 4,16,

Aprts un écrouissage intermédiaire {1 ~ 6) , le composite est constitué de grains de cuivie plus
ou moins tecungulaires entourds par des rubans de fer, Cene microstruciure de grains de cuivre
présentant des inierfaces avec des angles aigus esl typique de ce type de composites el est
présentée dux figures 4.17 et 4.18.

Les rubaps de fer en coupes transversales restent souvent assez rectilignes car leurs largeurs
somt rssez Taibles. En [aiy, la morphologie des grains Je puivie €51 ¢ssenticllemem imposée par
les rubans. La figure 4.17 montre un exempie typique de 'aspect de 1a microstructure aprés
étirape & 1y = 6.2 (99.8 %5). Les rubans de fer sont orientés en coupes transversales de fagon 2
avoir une direction de type <01 1> paralltle 4 1a largeur et une dircction de type <001> paralRie
# I'épaissenr du ryban. Le champ neir visible & la figure 4.17 b) a 1€ obtenu en sélectionnant
deux taches de diffraction ¢11.
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la composante <100> s'éieve, passe par un maximum élevé proche de T'argent pur, puis

redéeroit en passant par le cuivre, 1'or et Je nickel [74).

Le Tableau 4.2 donne 1'évolution de la texture de la matrice de cuivre et des mbans de fer aprés
extrusion et étirage. Nous avons utilisé I'éguaiion (3.11) normée de fagon que la somme des
valeurs soit égale & 10 quelque soit le nombre de pics mesurés.

Tableau 4.2 : Evolution de la wxture de la matrice de cuivre et des rubans de fer aprés
extrusion et difiérents taux d'étirage (section transverse).

# = diamatre du fil

Ppi normé & 100% Ppiy normé & 100%
Etat g Inloein cu20 cuz0 cusnn | Fe110  Fe200  Fe2n
[mm] [%] [%] (%) | (%] [%] (%] | (%]
Extrudé | 22.0]0.0] 7 91 1 1 81 10 9
Ex+éirél 120]1.2] 6 90 1 3 99 1 1
Ex.+étiré{ 8.0 [2.0] 19 74 1 6 99 0 1
Ex+étiré] 4.6 |3.1] 353 42 1 4 98 1 1
Ex.+étieg] 3.0 [4.0] 65 30 1 4 98 0 2
Ex.+étirg] 1.0 |6.2] 62 29 1 3 100 0 0

La morphologie en forme de rubzns du fer est le résuliat de la exture <110 observde aprés
exirusion A chaud et travail 3 froid. Duramt I'écrouissage, les cristaux cubiques centrés
développent une texture de fibres <1105 dans ldquelle seulemem denx des quatre directions de
glissement <111 sont orientées de fagon favorable pour provoquer l'allongenzent du ruban. La
présence de cette texture de fibre a 6t expliquée pour 1a premidre fois par Hosford [75] en
calculant que la quantité de glissement nécessaire pour avoir une déformation axisymétrique est
1.5 fois plus importantz que pour une déformation planaire, La figure 4.20 montre les positions
des quatre directions de glissement. Indirectement, le glissement dans les deux directions (i11]
et [111] provoque une contraction parall2le  1a direction [104] et pas de déformation dans la
direction [011]. Pour oblenir une déformation symétrique en section, le glissement dans les
deux autres directions devrait étre actif, mais de tels glissements ne participent pas 2
l'allongement du muban. La texwre forte des rubans de fer et la texture mixte de la matrice de
cuivre montre qu'il est peu probable qu'il y ait une forte épitaxie entre les rubans de fer et la
matrice de cuivre. Ainsi I'nierface entre les mbans et la matrice doit &tre incohérente.
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11 faut cependant tenir compte du fait que 1'étirage introduit des tensions compressives laiérales.
Celles-ci sont d'autant plus importantes gue le demi-angle d'entrée des filitres est grand. Méme
si I'érirage produit essentiellement une déformation en tension pure, les tensions compressives
latérales ainsi que la compatibilité de la déformation entre les différents grains doivent
provoquer tou de méme une ceraine déformation dans les quatre directions de glissement
mentionnées.

[011]
[(100]

[o11}

Figure 4.20. : Représentation de la position des directions de glissement <111> dans un
cristal cubique centré et de la morphologie des rubans obtenus aprés une
déformation planaire,

4.3. Analyses quantitatives de 1a microstruciure

La quantificarion précise de 'évolution de la microstructure a &ié faite 3 partir d'images MET
sur plusieurs lames minces pour chaque valeur de 7). La fraction de fer sous forme de rubans
resie constante i partir de 1 = 3.5 (97.0 %) et a été mesurée & 10.1 £ 1.5% volumique. Le
restant du fer {par rapport au 15% volumique) se mouve essentiellemnenr sous la forme doxydes
ou de carbures complexes, comme nous I'avons déja vu (§ 4.2.3. Comporiement des alliages
de fer lors de l'étirage), mais une faible propontion reste soit en solution solide soit $e ouve
sous la forme de mes petits précipités qui sont apparus lors de la compaction ou de I'extrusion.
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Tis ont une taille moyenne estimée A environ 3 nm et leur nombre a &€ mesuré 3 4.6-1022 m-3,
Ces particules de fer v'occupent que 0.07 pour-cent volumique.

Un point trds intéressant est le fait que la fraction d'interface occupée par Jes rubans de fer reste
pratiquement constante 3 partir de 1, = 4.5 (98.9 %). Ceite fraction a ét€ mesurée et la valeur
cbtenue esi de 68 + 4%. Le Tableaw 4.3 résume toutes les analyses guantitatives de la
microstructure concernant I'épaisseur moyenne, tre, la largeur moyenne des rubans de fer,
WFe. ainsi gne Ia taille moyenne des grains de cuivre, icy.

Tableau 4.3 : Résumé des résultats de I'analyse quantitative de la microstrucrure.

n = nombre de mesures effecinées.

¢ = diamétre du fil,
@ " Fe n tCu o WFe n

) fnm) fnm] [nm]

0.25 8.95 4.4 58 59.0 119 46 81
0.40 8.01 4.3 48 63.0 99 72 56
0.52 7.50 4.0 31 74.1 70 87 34
0.80 6.6 6.1 83 89.0 138 155 41
0.97 6.24 6.3 23 109.8 M 127 1]
1,50 5.37 7.4 63 149.9 47 202 63
3.00 198 18.6 96 224.9 52 288 G1
5.95 2.62 42.0 51 - - 424 44

Nous avoos représenté 2 1a figure 4.2) Jes variations du logarithme naturel des dimensions de la
microstructure en fonction de . Ce type de représentation est lindaire §°il y a un rapport
constant entre la réduction de 1a microstructure et la diminudon géométrique du {il. La réduction
du diamétre du fil durani 1'étirage se fait avec une pente de -0.5. Le logarithme du diamétre du
fil diminue avec une pente de - 0.5 en fonction de 7. La pente de la diminuton de la taille des
grains de cuivre entre 1 = 2 et W = 7 est de - 0,34, On voit clairemeot & la figure 4.21 que Ja
diminution de l'épaisseur des rubans en fonction de m sature A une valeur proche de 7.
Approximativernent 4 la méme valeur de m, la diminution du diaméire moyen des grains de
coivie deviemt plus faible. Par contre, on remarque une légére augmentation de la variation de Ja
largeur des rubans (wge) en fonction de ny.
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Réduction des dimensions de la mictosoucture :
a) Variation du logarithme de 1'épaisseur des rubans, tge (nm), en fonction de 1.
b) Variation du logarithme de la taille moyenne des grains de cuivre, iy (nm),
en fonction de 1.

¢} Variation du logarithme de la largeur des rabans, wre (nm), €n fonction de 7.
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La figure 4.22 montre la variation du logarithme de tre-wee et du rapport wre/tre en fonction de
1. 1 est tout & fait clair que pour des rubans dont 1a longueur est [a dimension nettement la plus
grande, l1a réduction moyenne de la section des rubans {donnée par tpe-wr.) doit ére d'une
quantité équivalente i la réduction géométrique du fil aprés I'étirage, La décroissance observée
de la section des rubans de fer en fonction de 7 est seulement de - 0.78 entre 7 = 2 et 7 au lieu
de - 1. On voit 4 la figure 4.22 a) que la réducticn de la surface moyenne des rubans en
foncdon de 1 montre une diminution moins importante & partir d'environ 1) = 7 (99.909 %). Le
Tapport Wre/tFe augmente progressivement avec le taux de déforrnation tant que les épaisseurs
des rubans diminuent linéairement avec 1) (jusqu environ 1) = 7). On voit 4 la figure 4.22 b)
que ce facteur diminue netternent ensuite, ce qui montrs que la déformation des rubans ne se fait
jamais de fagon essenriellement axisymérique.
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Figure 4.22. : Variarions de : a) la surface moyenne ipeWre et b) du rapport wrg/tpe des
rubans en fonction du taux d'écrouissage.
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4.4, Propriétés mécaniques

Tous les alliages de la premigre série, 3 I'exception du Cu5Fe et du Cul5Cr, ont pu &tre étirés
jusqu'a des diamtres netiement inférieurs & 1 mm. L'alliage Cu5Fe avait une forte tendance
se casser fors de l'édirage, nous avons attribué ce comportement au fait que c'est dans cet alliage
que la densité de pores était la plus importante. Dans 1'alliage Cul5Cr, les particules de chrome
ne se sont pgs allongées lors de Pextrusion et celui-ci n'a pas pu 8tre étiré.

Les différents alliages de Culi5Fe de la devxidme série présentaient un comportement lors de
I'étirage & meure directement en relation avec le taux de contamination. Les alliages provenant
des bilienes N®I2 et N°13 qui étaient les moins contaminées ont pu &ire étirdes jusqu'avx
dizmetres les plus petits. Tandis que les alliages plus contaminés ne pouvaient pas &ure écrouis
de la méme maniére.

4.4.1, Essais de traction A vitesse de traverse constante

Nous décrirons pour commencer le comportement global des différents alliages de la premiére
série lors des essais de traction, puis plus en détail fes propriétés mécaniques mesurées en
traction de l'alliage Je plus intéressant, le Cul5Fe, pravenant de la premidre série ou de billettes
spray-dépaosées.

Les variations de la contrainte maximale (cm‘)‘ des alliages CuSFe, Cul 5Fe, Cu5Cr et Cu3Nb
peuvent &ue comparées & la figure 4.23. Sewl Falliage Cul5Fe présente une forte augmentation
de la contrainte iors de la éduction de section. Le taux d'étirage maximum obtenu pour l'alliage
CuSFe éuait d'environ 1) = 4 (98.2 %). Celui-ci ne posséde qu'une trop faible fraction de feren
forme de rubans (le reste se wouve essentiellement sous 18 forme d'oxydes et/ou de carbures)
pour que le durcissement devienne important. L'aliiage Cu3Nb présenie wne faible
augmentation continee du point d'écoulement et de la contrainte maximale en fonction de 1y,
Dans Falliage CuSCr, le chrome reste sous la forme de sphéraides durant P'étirage et For ne
remarque pratiquement plus d'augmentation de ia contrainte d partir de 1y = 2.5 (91.8 %)
environ. L'alliage Cu3Cr présente un comportement proche de celui du cuivee pur avec une
rapide saturation de I'augmentation de la contrainie maximale. Le durcissement est cependant
plus marqué durant les premidres passes du 2 la finesse de 1a taille de la microstructure et 3 1a
présence des grandes particules de chnome qui augmente I'écrouissage de fa matrice de cuivre.
Les résultats obtenus montrent clairement que le durcissement observé en fonction de 1 est
directerent dépendant de la fraction de la phase cubique centrée qui se ransforme en rubans,
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L'alliage Cul5Fe de la premitre série a été le plus étudi€. La figure 4.24 monire la variation de
la contrainte d'éconlenent en wacton 4 0.2% de déformation (op 4) et de la contrainte maximale
(Gmax,) de lalliage CulSFe obtenu 2 partir de poudres préalliées. Apras extusien, le
durcissement de I'alliage est significadf car la microstructure n'est pas forternent écrouie, si bien
que la valeur de @g.2 est assez éloignée en déformation de Oy, o1 I'on observe une
défermation d'environ 15% avant que la valeur de la contrainte maximale soit atteinte. Pour des
faibles taux de déformation, ta valeur de G2 est més proche de la valeur de gy Phis s'en
€loigne progressivement 3 partir de 1) = 3 (95.0 %).
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Figure 4.23,: Variation de la contrainte maximale en fonction du tanx d'écrouissage des
alliages de la premidre série.
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Pour des taux d'écrouissage trés élevés de 1 = 8 (99.966 %) A 11 (99.998 %), on remarque
Tes netlement une saturation de 'augmemadon des propriétés mécaniques. La dépendance de la
contrainte maximale avec 1} semble lindaire dés que 1| dépasse une valeur de 1 (63.2 %)
environ, puis présente une saturation pour des valeurs de 1 supérieures 4 7.5 (99.945 %). La
valeur de 1300 MPa environ pour Gmax. est atteinte paur un fil d'environ 0.5 mm de diamétre
et semble &wre le maximum pour cet alliage. 11 faut cependant remarquer que la limite
conventionnelle d'€lasticité est plus faible que la contrainte maximale, la différence est de
'ordre de 190 MPa pour l'alliage Cul5Fe aprés 71 2 4 (2 98.2 %). Le Tableau 4.4 donne un
résumé des résultats des essais de araction de l'allizge Cul SFe. La valeur de €, correspond 2
la déformation & la contrainte maximale tandis que €nype. Teprésente l'allongement A la rupture.

La valeur de l2 contrainte d'écoulement a été mesurée 4 différentes valeurs de déformation (de
0.005 i 0.5%) sur les courbes de traction afin de voir si I'augmentation de la contrainte
maximale est une augmeniation réelle du point d'écoulement ou simplement un artefact dii &
l'augmentation du durcissement. I a €té observé que I'augmentation du point d'écoulement est
bien réelle. C'est-a-dire que I'angmentation de la résistance mécanique en fonction de 1 cst
présente quelque soir la quantii€ de déformation plastique au point d'écoulement cansidéré,

.1400 [~ @ Contrainie d'écoulement

[ © Contrainte maximale u]
1200 |- 965G B e
1000 | (GO, e

800 L

Contrainie (MPa)

Figure 4.24. : Variation de la conmainte d'écoulement en tracton 4 0.2% de déformation (Gp2)
et de la contrainte maximale (Gmax) de l'alliage Cul5Fe en fonction de 1.
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1.'aspect des courbes de traction varie évidemment fortement de l'état extrudé au premier éuat
écroui testé (e = 70%). L'allongement 3 la rupture diminue environ de moitié pour l'alliage
concerné, la valeur de la déformation 3 Gpax. diminue trés fortement (de 16 A 1% environ)
tandis que le durcissement augmeante 3 0.2% de déformavion. Aprés que la contrainte maximale
soit dépassée, 1a courbe de traction reste uds plate montrant que la contrainte ue se localise pas
fortement, la striction n'apparait visiblement sur l'éprouvette gue netiement plus tard. Les
courbes de traction pour des taax d'écrovissage de 1 = 2, 1 = 4.0 et 1| = 6.2 sont présentées en
comparaison avec les courbes obtenues lors des essais de compression 3 la figure 4.31.

Ceci ressort bien des valeurs de la déformation 2 la contrainte maximale et de Ja déformation
maximale illusirées graphiquement A la figure 4.25 et données dans le Tableau 4.4, On voit que
la ductilité duv matériaw décroit fortement aprés les prerziers stades de 1'écrouissage, puis a
endance 3 avgmenter pour des valeurs de 7 plus grandes que 2.5 (91.8 %). La valeur de la
déformation A la contrainte maximale chute de 15% aprés l'extrusion 2 environ 1% pour une
valeur de 1 = 1.2 (70.2 %), puis augmente progressivement jusqu'd une valeur d'environ 3%
pour les taux d'étirage élevés. De manitre générale, la ductilité de ces cumposiles resie assez
imponante méme lorsque la résistance devient s élevée,

Nous avons comparé les résultats obtenus entre les alliages spray-déposés et l'alliage obtenu 2
partir des poudres compactées, Des essais de traction ont été effectués sur les fils étirés des
quawe différentes billettes regues. Deux des billettes ont été produites A partir d'un préalliage
refondu plusieurs fois, si bien que la contamination étit devenue plus importante et la
cantrainte roaximale aussi bien que l'allongement 2 1a rupture étaient un peu plus faible.

En nous limitant au composite présentant la meilleare résistance reaximale, la figure 4.26
montre la comparaison de la contrainte reaximale et de la limite d'écoulement & 0.2% de
déformation de I'alliage CulSFe produit 3 pantir de poudres préallides et de Dalliage
Cul5Fe N°12 (billette Osprey). On voit que le corgportement est trés similaire entre les deux
types d'alliages, En fait, bien que 1a microstructure soit plus grossidre aprés la déposition
qu'aprés la compaction des poudres préalliées, aprés extrusion la finesse de la reicrostructure de
l'alliage déposé devient comparable & celle obtenue avec les poudres. Ce point expliquerait le
fait que les propriétés reécaniques sont aussi bonnes dans l'alliage déposé que dans l'autre et
que la saturation de celles-ci 3 des valeurs de 1 €levées semble repoussée vers des taux de
déformation plus importants. '



Tableaw 4.4, : Résumé des résultats des essais de traction.

Résultats et anzlyses

? = Moyenne de plusieurs essais

*yusiné 3 ¢ 3 mm

n S92 Smax. Ac Emnax. Erupe.
[MPa) fMPa) {MPa] [%] [%]
0.00™ | 266133 | 3043 74 15.6 35
1.21°* S14+13 | s49%1 35 1.0 20
2.02¢ 591 639 48 1.1 >1
2.62¢ 685 727 42 1.1 9
3.35 663 695 32 1.2 5
3.41% 717 780 63 1.4 7
3.50 676 732 56 1.5 3
3.98* 769 926 158 1.6 7
4.80° 749130 | 96910 220 2,0 9
5.02 802 966 164 2.1 12
527 792 944 152 >2.0 >3
5.52 854 1023 169 2.3 11
574 828 1034 206 2.2 >3
6.23 875 1080 205 2.2 8.0
6.63 978 1180 202 2.5 >3
7.18 986 1170 184 2.2 2.3
7.58 1052 1179 127 2.8 3.5
7.74 1144 1315 171 3.0 4
8.26° 1049 1246 197 - »2
8.59° 1069 1217 148 3.0 4
9.06° 1114 1251 137 >0.5
9.26° 1148 1245 97 >0.4
9.,63° 1140 1260 120 »0.7
10.13° 1139 1290 151 - >1.0
e 1177 1302 125 >1.0
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Figure 4,25, : Variatnons de Fallongement A 13 contrainte maximale et de V'allongement maximal
obtenus lors des essais de waction en foncron du taux d'écrovissage. Alliage
Cul5Fe de 1a premidre série.

1500

1000 - N

|| 00.2 Cul5Fe N*12

/ O O g, CulsFeN12

E/ ® Gy, CulSFeséricl
-L : O Oynax CulSFe sérle 1
0

Contrainte (MPa)
@
0
o
[]
v

1 1 L " k| i i

2 4 6 8 10 12
n
Figure 4,26. : Comparaison du point d'écoulement (Go.2) en traction et de la contrainte

maximale (Gmax.) ¢n foncton de N des alliages Cul5Fe produits par
compaction et spray-déposé {Cul 5Fe N°12).
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En principe, jusqud 1) = 4 (98.2 %) y compris, les échantillons sont usinés avant les essais de
wraction, landis gue pour des valeurs plus €levécs de i ceux-ci ne le sont pas. Nous avons
effectué quelques essais de traction supplémentaires poor juger du rdle de l'usinage sur la limite
d'écoulement 1 la contrainte maximale. Les résultats obtenus sont itlustrés 3 la figure 4.27 pour
l'alliage Col5Fe spray-déposé,

Le rble de l'usinage sur la contrainte maximale, Gy , €5t [aible et pratiquement négligeable.
Mais il est un pew plug important sur les valeurs de la imite d'écovlemem 3 0.2% de
déformation, G0 2. La différence entre les échantillons non-usinés &1 les échantillons usinés est
environ constante entre | = 2.6 (92.6 %) e1 4.8 (99.2 %). Les échantillons non-usinés ont nne
limite d'écoulement en moyenne plus élevées de 25 MPa.

D'un point de vue industriel, il est parfois favorable de laminer rond plutdt que d'étirer.
Cependant, le laminage rond crée des états de contrainies complexes el pas axisymétrigues.
Ainsi, pour juger du réle joud par le mode de déformation sur I'aptitude des rubans de fer &
sallonger, nous avons effectué quelques essais de laminage rond. Nows avons utilisé I'alliage
CulSFe N°I2 spray-déposé, extrudé 3 ¢ 22, éiiré A ¢ 12, puis de ¢ 12 2 ¢ § mm (c'est-2-dire
dem = 1.2 an=20) l'alliage 3 éié laminé rond puis 3 nouvean &irs,

La comparaison de 1a limite élastique 1 de 1a comrainte maximale entre l'afliage entidrement étiré
et l'alliage paniellement laming est montrée 3 la figure 4.28. Oa voit que le laminage ne
provoque pas le méme durcissement que 1'étirage mais qu'une partie de celui-ci peut étre
récupérée lors des passes d'étirage ultérieures. : '



Résultats et analyses 82

1200
n)
1000 | a/
_ od o
= 500 o afi:d o)
=3 n.ﬂ/ 0:95-%"
2 M- e
2 ¢00l .fg,sﬁ
£ v
g 400 | ® G,, usiné
® B G onax using
| O Gy, non-usiné
200¢ O O qmax non-usiné
0 1 N L N L
0 2 4 6 8
n
Figure 4.27. : Effet de l'usinage des éprouvenes de traction sur la variation du point

d'écoulement (Gp.2) et de la contrainte maximale (Gmax.) cn fonction de
N de Falliage Cul5Fe N°12 spray-déposé.
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Figure 4.28. : Effet du laminage sur la limite d'écoulement (Gg.;) et la contrainte
maximale {(Grmax.) de l'alliage Cul5Fe N°12 produit 3 pardr d' une billene.
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4t

4.4.2. Surfaces de mpture

La figure 4.29 montre une comparaison de T'aspect des surfaces de rupture des alliages Cul SFe
et Cu5Cr aprés extrusion (1) = (.0) et aprés étirage & 1 = 6.6 (99.864 %). On remargue que
toutes les raptures présentent un aspect ductile et que I'on ne reconnaft pas une morpbologie
fibreuse. Le composite Cul5Fe présente un grand nombre de particules sphéroidales &
Yintérienr des cupules. Ces particules ont une taille visiblement totalement indépendanie du taux
d'écrouissage et contienaent d'aprés les analyses EDS en plus du fer, de 'oxygene et parfois
du carbone, Ces particules sont donc des oxydes etiou des carbures, formés & partir des
contaminants de l'alliage, que nous I'avons déji observé préalablement. C'est essenticllement
cette distribution de panticules qui est responsable de 'aspect global de la surface de repture. En
effet, le raffinement de la tille des cupules est faible entre 1 matérian extrudé et le fil fortement
étiré. Cependant, on remarque wut de méme passablement de trés petites cupules (£ 100 nm)
dans le fil fortement écroui qui ne sont pas visibles dans 'état extrudé.

L'alliage Cu5Cr ne présente pas un grand nombre de particules sphéroidales dans les cupules.
Ceue observation confirme 1'analyse de la microstructure de cet atliage en coupe transversales
su MEB ¢t au MET : les alliages de chrome ne présentent pas de grandes particules d'oxyde ou
de carbure. Les contaminants se¢ wouvent soit sous la foroe de petites particules de 1'ordre de
50 nm (voir figure 4.9) soit sous la forme de soluté. La taille moyeane des capules est
légerement plus grande que celle observée avec l'alliage Cul5Fe de section équiivalente.

4.4.3. Essais de compression A vilesse de traverse constante

Des essais de compression ont & effectués sur les fils de diamere supétieur & 1 mm, Des
mesures de la limite conventionnelie d'élasticité & (.2% de déformation ont été faiwes. Les
courbes de compression montrent un trés net palier aprés quelques pour-ceat de déformation. Il
est apparu clairement que ce palier provenait du fait que la microstructure fibreuse présentait des
instabilités en compression. La présence de "kinks" est visible au microscope optique pour des
valeurs de déformation supérieures & 3% et des taux d'écrouissage supérieur & 2, ceux-ci sont
visibles 4 la limite de la zone morte proche de 1a surface en contact avec j'outil od le cisaillement
est maximal. La figure 4.30 montre un exemple de "kink” observé aprés 6% de déformation
d'un échantillon éiré 3 1y = 5.1 (99.4 %), la surface en contact avec l'outil se trouve en haut de
la figure. Ce phénomene ainsi que le flambage des échantillons de compression est responsable
du palier que nous avons observé sur les courbes cantrainte-déformation pour une déformation
supérieure & 3 % environ (3 partir de > 2). L'aspect de guelques courbes de compression est
présenté A la figure 4.31 en comparaison avec les courbes obtenues jors des essais de traction.
La valeur de la contrainte d'écoulement 3 0.2% de déformation ne doit cependant pas &tre
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influgncée par ces phénoménes car la déformation plastique est wop faible. Des essais de
COmpression transverse par rapport 3 I'axe d'élirage ont & effecrués sur des fils de diametres
12 et 8 mm, les valeurs obtenues de og,2 sont trds proches de celles des échaniillons
longitudinaux, mais Jes courbes de contrainte-déformation ne montrent pas de palier, ce qui
confirme le rile joué par les instabilités des rubans de phase cubique centrée alignés dans I'axe
de la compression sur Jes instabilités obsarvées,

Eigure 429, = Surfaces de rupture des alliages formés 4 partir des poudres atomisées :
CulSFe aprés a) extrosion et b) e1 édrage 2 1 = 6.6 (99.864 %).
Cu5Cr  aprés ¢) extrusion et d) et &tirage 3 1 = 6.6 (99.864 %),

Les valeurs obtenues de Ja limite d'écoulement 0g2 en compression figurent dans le
Tableau 4.5 avec, 3 titre de comparaison, quelques mesures représentatives effectuées en
traction, La figure 4.32 illustre 12 comparaison entre les valeurs de G2 en traction et en
compression de l'alliage Cul5Fe abtenu 3 pantir de poudres préalliées, On voit que rapidement
aprés les premidres passes d'Stirage, la valeur du point d'écoulement en waction devient
beaucoup plus élevée que celle obtenue pour les essais de compression, Cel écart entre les
valeurs de op 2 reste pratiquement constant 2 environ 180 & 55 MPa jusqu'd it = 4.0 (98.2 %).
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Pour des valeurs de 1, plus élevées, les deux valeurs de ¢p 2 deviennent beaucoup plus proches
l'one de-l'autre et I'écart devient environ égal 3 50 MPa.

Figure 430, : Micrographie optique en tumidre polarisés montrant un "kink" aprés un essai de
compression de 6% sur on fil de Col5Fe éiré An = 5.1 (99.4 %)
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Eigure 431, : Aspect des courbes de traction et de compression de l'alliage CulSFe aprés
différents taux d'écrounissage. Les points blancs présentent les positions des
limites d'écoulement
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Afin de juger le rble de la distribution des conwraintes intemnes en section provoquées par
1'étirage sur les différences de point d'écoulement en traction et en compression, des essais sur
des échantillons usinés ou non-usinés & la méme valeur de taux d'édrage ont éié effectués. Les
différences obienues sont faibles et pas systématiques {voir figure 4.32 et Tableau 4.5).

1000 } -
= o /¢
[-M /
£ o
E 800 .
g o—ea”
< [ S . /.
S 600 | /o Py
< o 7 W 0 Tomgine i
- y E Traction usiné
‘w400 o = O Compression usiné
= ®  Traction non-usiné
8 &} B Compression non-usiné

200 * - \ .
0 2 4 6 8

n

Eigure 432. . Comparaison de la limite d'écoulement 4 0.2 % de déformation, (Go.2), en
traction et en compression de I'alliage Cul3Fe produit & partir de poudres.

Tableau 4.5. : Résumé des résultats des essais de compression.
* usiné A @ 3 mm ou & @ 2 mm pour les fils étirés 4 & 3 mm.

Traction | Compression Tracdon | Compression
n .2 90.2 n Yo.2 9.2

[MPa) [MPa] [MPa) [MPa]
0.00* 266£33* 24718+ 4.35 - 586423
1.21% 514+13* 3965+ 4.30 749130 708£37
2.02+* 591+ 425330+ 5.02 202 -
2.62* 685* 420132+ 5.07 - 748211
2.62 - 444116 5.27 792 -
3.41* n* 558+23* 5.52 854 -
3.41 - 532 5.74 828 -
3.48 - 498 6.23 875 -
3.98* 760* 590129+ 6.28 - 821126
3.98 - 627+13 - - -
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4.4.4, Essai

L'analyse des mécanismes thermiquement activés qui rentrent en compie dans 1'équation
décrivant le mouvement de dislocations sous Y'effet de I'activation thermique peut se faire sur la
base du concept du volume d'activation [76]. Les processus de multiplication des dislocations,
de restauration de la sous-structure de dislocations, de mobilité des atorses, eic. qui
conditionnent I'éveolution de fa structure de dislecations sont fortement sensibles 2 la
température, au temps (c'est-2-dire i la vitesse de déformation) et A la contrainte appliquée.

Le but des essais de traction présentant des sants de vitesses de déformation est de conserver
une structure de dislocations identique pour des vitesses de déformation différentes. Il est
possible pour des domaines resireints de température et de déformation, d'écablir une
équation d'état qui peut se réduire A une équation entre trois variables indépendantes : Ie
cisailiement, T, la vitesse de déformation, £, et la tetnpérature, T, sous la forme d'une équation
d'Arrhénius ;

“AG
E=g,ex ﬁ) 4.1)
Avec AG=Q-ATV

Ol & est un paramétre qui dépend de la frégquence de vibration du segment ancré, de la distance
entre les points ancrés ¢t de I'aire balayée au cours et aprés Factivation thermique; AG, est le
changement de I'énecgie libre de Gibbs lorsque le segment de dislocation se déplace d'une
longueur sur jaquelle V'activation thermique intervient; k est la constante de Bolzmann; T estla
température, AT est le cisaillement effectf aidant la dislocation 3 surmonter I'obstacle et V est e
volume d'activation.

Le volume d'activation est défini thermodynamiquement par :

V= [M—G]r 4.2)
51

A partir des équations (4.1} et (4.2), on peut obtenir Ie volume d'activation en fonciion de la
vaniation de la contrainte Ag :

v = 3 2t .3)
Ag
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Des essais de 1raciion ont été effecnés avec l'alliage Cul5Fe produit 2 panir de poudres
atomisées afin de déenminer le volume d'activation. Celui-ci peut done e obtenu A panir des
écarts de la limite d'écovlement, Ag, provogués par des sauts de vitesse de déformation.

Les volumes d'activation ont ét€ calculés  partir des sauts de vitesse de déformation pour cing
tavx d'écrouissage différenis, § 2 2.6 (92.57%) et ) £ 7.4 (99.94%). Les volumes onl éié
mesurés aprés différents taux de déformation en traction, En fait, le volume d'activation n'a pas
de sens physique, il s'agit plutdt d'une aire d'activation multipliée par le vecieur de Burgers.
L'aire d'activation pew &ure considérée comme la surface que la dislocation franchit en étant
thermiquement activée, Les mesures dv volume d'activation ne sont évidemment possibles
vniquement aprés que I'éprouvenie ait dépassé nenement la limiwe élasuque et tant que celleci se
déforme sans striction. Cet intervalle est relativement faible (voir § 4.4.1. essais de raction &
vitesse de déformation constante} dans notre cas,

Les variations du volume d'activation en fonction dv tavx de déformation en traction étaient trits
faibles et ne montraient ancune tendance sysiématique. Si bien que nous donnons dans le
Tableau 4.6. les résultats moyens, obtenus entre 0.5 et 2.2 % de déformation, du volume et de
l'aire d'activation ainsi que les écarts types comespondants aux différentes mesures,

Tableap 4.6, : Résumé des volumes e1 des aires d'activation obtenus.

n 2.6 (92.57%)| 3.0 (95.02%) | 4.4 (98.77%) | 5.7 (99.67%)| 7.4 (99.94%)
v (b3 100+ 18 101 £ 19 45+ 2 33+4 27+£2
Aire (b2) 100+ 18 101 £19 45+2 3344 2742
Aire (nm?) 6.6 6.6 3.0 2.2 1.8

Le vecienr de Burgers ntilisé est celui du cuivre (b = 0.256 nm).

4.5, Mesures effectuées par ravons-x

4.5.1. Mesures des macroconiraintes

Nous avons mesuré les contraintes internes wniaxiales i partir de 'équation (3.12) (§ 3.9.2.
Mesures des comtrainses internes). De facon A permeitre une mesure précise du déplacement des
pics en vitant le décalage mécanigue du poniomaure, les pics & proximité des raies du cujvre et
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du fer d'on étalon de nickel ont &1 utilisés, Nous avons essayé de mesuarer le déplacement des
pics 311, 400 du caivre &t du pic 211 du fer aprés différents taux d'écronissage.

Les mémes mesures ont éxé faites trois fois sur l'alliage Cul5Fe produit & partir de poudres
préalliées aprés extrusion, aprds différents taux d'étirage, M = 4.0 (98.17%) et 6.3 (99.82%) ¢t
aprés up taux d'écrounissage mn =57 (99.67%)+ traiié thermiquement 2h A 160 °C.
L'échantillon extrudé a €1 recuit 30 min & 600°C puis refroidi lentement dans le four afin
d'éliminer les évenmelles contraintes résiduelles.

Plusieurs contributions peuvent jouer un rle sur la précision des valeurs mesurées. La
premigre est évidemment & pas minimum effectué par le goniométré lors des déplacements,
celui-ci est de 0.005° dans notre cas. La détermination précise du sommet par le pmgramrﬂc du
diffractotn@tre se fait sur les pics lissés en calculant le maximum d'une parabole ajusiée sur les
valeurs d'intensité proches du sommet. Cette errenr est nettement inférieure 4 0.005° et peut &ue
négligée, Les pi'cs de diffracion présentent une morphologie qui varie du fait que le taux
d'écrouissage est fortemeant différent, En effet, 1a symétrie des pics convoluds Kgy + Kg2 varie
si les deux pics du doublet sont élargis par I'écrounissage ¢t la diminuon de la tailie des cristaux
diffractants. Pour éliminer cet effet, il faut soustraire 1a contribution du doublet Kg2 sur les pics
de diffraction. Il est clair que cette soustraction (algorithme de Ladell [77]) angmente le bruit de
fond et peut quelque peu fausser la morphologie du pic Kgj. L'errenr maximale provenant de
cetie sonstracrion est d'environ 0.015°. En fait, cette valeur a é16 obtenue en comparant des pics
harmoniques d'un étalon de siliciom avec et sans soustraction du doublet Koy, Pour permettre
une estimation de I'errenr globale, il faut encare tenir compte de I'iniensité des pics par rapport
au bruit de fond. Ce rapport augmente avec le temps de comptage. Comme l‘int,_ensi-lé des pics
de fer est plus faible que celle des 'Ipics de cuivre, cette source d'emeur est donc plus importante
pour le fer.

En tznam compte de toutes ces contributions, nous esimons que globalemeant l'erreur est au
maximum de 0.035° pour le cuivre et de 0.060° pour le fer, ce qui correspond dans la gamme
des angles de diffraction utilisés (41 & 59°) an maximum 2 environ 400 MPa pour le fer &1
170 MPa pour le cuivre. Les résuleats que nous avons obtenus peuvent étre résumés de la
fagon suivante :

- Les valeurs mesurées des macrocontraintes daas les rubans de fer varient autour de
01 150 MPa quelgue soit le taux d'écrouissage.

- Les valeurs mesurées des macrocontraintes dans fa matrice de cuivre ne varient pas de fagon
systématique avec Je taux d'écrouissage, elles se siment toutes entre + 70 et - 200 MPa.
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On peut donc dire qu'd Ferreur expérimentale prés nous ne mesurons pas de contrainies
intemmes dans les rubans de fer et que la matrice de cuivre semble parfois présenter de faibles
contraintes en compression mais sans que I'on puisse observer de variations avec le wux
décrouissage. 1! faut noter aussi que nous avons fait T'hypothise que ['état de tension &uait
essentiellement monoaxial en ntilisant 1'équation (3.12) ce qui est probablement assez correct
pour les mbans de fer mais discutable pour ta matrice de cuivre fortement déformée,

Une fagon d'augmenter Ia précision est de mesumer le déplacement entre des pics dont 1a
morphologie est la méme afin d'éviter le probléme lié 3 la soustraction du doublet Ky2. Nous
avons mesuré les contraintes intemes A I'intérieur de la matrice de cuivre pour l'atliage Cul5Fe
exrudé aprds déformations de 2, 5 et 10% en wraciion et en compression.

La figure 4.33 montre un exemple de déplacement des pics de diffraction (400) du cuivre, On
voit bien que, méme si, les intensités relatives sont différentes, la morphologie des deux pics
est uts semblable,

En reprenant le calcul d'estimation des erreurs effectué précédemment, on voit que celles-ci sont
aun maximum de 0.02° pour le cuivre, ce qui comespond A environ 70 MPa. Nous avons
mesure le déplacement des pics 311, 222 et 400 du cuivre pour chacun des échantillons
déformés 2, 5 et 10%. La figure 4.34 montre Ia variation des différences de macrocontraintes
entre la traction et la compression pour différentes déformations effectuées. L'emeur indiquée
comespond & I'écant type entre les trois mesures et Fon voit quielle est toujours inférieure A celle
¢stimée. Bien que nous n'ayons pas pu dépasser le taux de 10% de déformation du fait de la
striction lors des essais de traction, il semble que les macrocontraintes s'approchent d'une
valeur maximale lorsque le taux de déformation augmente.
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Figuyre 4.33,: Exemple de déplacement du pic 400 du cuivre. Alliage Cul5Fe, exuudé et
déformé 10% soit en compression 5ot en traction.
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Figure 4,34, : Différence de macrocontrainte mesurée par le déplacement des pics de rayons-x
entre les échantitlons de waction et de compression aprés 2, 5 et 10% de
déformation.
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4.5.2, Mesnres des microcontrainges,

Nous avens utilisé la relation de Hall-Williamson (3.13) (§ 3.9.3. Mesures des
micracontraintes), pour séparer le rdle des microdéformations et de 1a taille des cristallites sur
I'élargissement des pics de diffraction. Nous avens enregiswé les pics de diffraction entre 20 et
60°, mesuré leurs largeurs 3 mi-hauteur et soustrait i partir de 'équation (3.7), (§ 3.9. Mesures
par rayons-x), 'élargissement instrumental, Le résulia de 1a représeniation graphique de ficos8
en fonction de sin® est présenté & la figure 4.35 pour la matrice de cuivre, Les droites
présentées ont &€ obienues par les moindres carrés.

Afin de petmetire une mesure aussi précise que possible des microdéformations dans la matrice
de cuivre, nous avons ajouter les points 3 sind = 0 Lié A 1a taille des cristallites diffractants en
tenant compte de la taille de grains de la matrice mesurée ae MET. 1 faut noter que les mesures
quantitatives des dimensions des cristallites de coivre ont &€ obtenues au MET sur des coupes
transversales et que les mesures aux rayons-x ont &é faites sur des enupes lengitadinales si
bien que I'épaisseur des cristallites diffractantes correspond aux dimensions wansversales
mesurées aw MET.

11 ressort trés clairement de la figure 4.35 a) que I'élargissement des pics 200 et 400 du cuivre
est nettement plus important que I'élargissement des pics 111 et 222, 11 est intéressant de
séparer les différences raies harmoniques, ce que nous avoos fait A la figure 4.35 b) et ¢). Bien
que le nombre de points soit trés limité, on voit que la relation de Hall-Williamson est bien
suivie pour les raies harmoniques.

1e Tableau 4.7 donne les valeurs obtenues pour les microdéformations et les microcontrainies
mesurées et calculées 3 partir de tous les pics ainsi que pour les raies harmoniques <1112 et
<200:» séparément. Pour calculer les microcontraintes & partir des microdéformations lides aux
raies harmoniques, nous avens utilisé les valeurs du module d'élasticité anisoirope. Il ressort
trés clairement de ce tableau, ainsi que de 1a figure 4.35, que la relation de Hall-Williamson est
suivie pour les raies harmonigues du cuivre et que les microcontraintes mesurées 3 partir des
microdéformations liées aux différents types de raies deviennent de plus en plus proches
lorsgue le taux de déformation augmente,

De maniére générale, lors d'un trés fort écrovissage il est observé que les raies de diffraction
des plans perpendiculaires aux ditections de module d'élasticité faible s'élargissent plus gue les
autres, Ainsi, Benghalem [78) a montré 1a trés nette dépendance de 1'élargissement des raies, de
différents matériaux fortement écrouis (par “mechamca] alloying™), en foncticn du coefﬁcnem
d'anisotropie élastique.
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Nous avans pu expliquer la présence de microdéformations anisotropiques en fonction du type
de plans diffractants sur la base de l'anisotropie €lastique. 1l est interessant de relever aussi que
dans le travail de Eastman {79] an fort élargissement des pics de diffraction des plans dont la
direction normale présente la plus grande compliance a été mesuré, ceci sur des échantillons de

palladium nanocristallins,

Tableau 4.7 : Résultats des mesures des microcontrainies de la matrice de cuivre.

Etat Diamtre | € | 111> | £200> | EBiso. | <1115Bettis | £<200-Ec200>
(mm) | [%) ]| (%) [%] _{[MPa} [MPFa) [MPa)
Extudé 2200 0191 0.11 0.21 230 210 145
=34 400 024 0.15 032 290 280 230
n=41 290 |0.36] 0.18 (.49 430 330 340
n=62 0.95 ]0.51 - 0.60 610 - 410
n=57TT"} 125 | 041 - .44 490 - 300

TT* correspond 2 un traitement thermique de 2h 3 160°C.

Les valeurs des modules d'€lasticité dans les directions <111» et <200, E111» ¢t E200s., ont
été calculées 4 partir des compliences données par Dieter [80) page 58. € représente les
microdéformations moyennes obtenues 4 partir de tous les pics de diffraclion et e<111, ainsi
que £.000s Comrespondent aux microdéformations mesurées dans les directions <111 el
<200, respectivement.

On voit gu'un traitement thermigue de 2h 3 160°C fait chuter une partie des microcontrainies.
Nous verrons (§ 4.6. Stabilité thermigue) que c'est & partir de cette températnre de traitement
thertmique que la contrainte maximale et la limite élastique des composites Cul5Fe foriement
écrouis commencent 4 chuter et que les phénoménes de restauration commencent,

La figure 4.36 montre I'évolution moyenne des microcontraintes, calculées 2 partir des valeurs
des pentes des représentations de Hall-Williamson pour les raies harmoniques, en fonction du
taux d'écrouissage des fils. On voit que les microrontraimes du cuivre augmentent plus ou
moins linéairement avec 1. Les bamres d'erreur sur les points correspandent A Fécan type.,
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Eigure 4,35, : Relation de Hall-Williamson du cuivie appliquée a) 3 toutes les raies, b} aux
raies harmoniques 111 er ¢} aux raies harmoniques 200. Les Igendes sont
les mémes pour les mois figures.
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Figure 4,36, : Evolution moyenne des microcontraintes des rates harmoniques de type 111 et

200 du cuivre en fonction de 1.

Nous avons essayé de déterminer Jes microcontraintes présentes dans les rubans de fer en
udkisant 12 relarion de Hall-Williamson, Le résulat est présenté 3 la figure 4.37. Lorsque le 1aux
d'écrovissage augmente, on observe une més forte dispersion des résultats ne permertant pas
d'obtenir avec une ceraine précision les microdéformaiions. Le probléme ne pent pas &mwe
approché d'une fagon aussi simple que pour le cuivre. Le nombre de raies harmonigues n'est
pas suffisant pour permetire d'estimer les microcontraintes en tenant compte de l'anisotropie
élastigue.

De pius. un autre facteur lié & la iexwre et i fa morphologie des rubans joue un rdie imporant.
En effet. les diffractogrammes ont £t€ enregistrés longitudinalement sur les fils si bien que tous
ies plans diffractants des rubans de fer avaient comme axe de zone J011]. Ainsi seuls fes plans
(01 1), (200}, ¢211) et (022) pouvaien: diffracter dans l'intervalle d’angles 6 que nous avons
uiilisé. Une telle configuration 3 un effer direct sur Vélargissement des pies car leur
élargissement est inversement propostionnelle & I'épaisseur du cristal diffractant. Si bien que
lorsque les plans (200) diffractent ['épaisseur du cristal cotrespond & 1'épaisseur des rubans: on
s'atrend donc 4 une forte angmentation de 1'élargissement de ce pic. En regardant 1a position de
1ous les plans diffractants par rapport 4 la morphologie des rubans, on peat conclure qu'il y
aura un faible élargissement Ai i I'effer de taille du pic 011, un élargissernent plus important du
pic 2i1 et un trés fort €élargissement du pic 200. De plos. ces élargissements
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liés & I'épaisseur des cristaux diffractants sont fonction du taux d'écrouissage puisque fa eaills
de 12 microstructure en st foncgon,

1 est & noter que les directions <200> sont aussi les directions o le module &lastique
anisotrope est le plus faible (125GPa). On peut s'attendre donc A ce que V'élargissement de la
raie de diffraction 200 soit aussi influencé par I'anisotropie €lastique, Ce qui n'est pas le cas de
T'élargissement des raies de diffraction 011, 211 et 022 qui est peu influencé par I'anisotropie
€lastique car le module d'élasticité est Je méme dans wutes les directions perpendiculaires A ces
plans (212 GPa). Ainsi la seule fagon d'obtenir une grossidre estimation des microcontraintes
internes dans Jes rubans de fer est de n'udliser gue les raies de diffracdon 011 et 2i1 qui
présentent un élargissement identique 1€ & I'anisotropie élastique et un effet de caille
relativement comparable. Les microcontraintes obtenues & partir de la pente du graphique Beos8
en fonction de sind sont probablement wop €levées car l'effet de taille est plus grand pour Je pic
211 que pour le pic 011.

140
. @& Extrudé n=0.0
a Etirén=34
085 4 Eirén-41 a
o Etirén = 6.2 o
0 Etiré 1, = 5.7 + 2h 160°C
o 06
o
]
“ 0.4
0.2
0
0

sin @
Eigure 4,37, : Relation de Hall-Williamson du fer appliquée sur tous les pics mesurés.

Le Tableau 4.8 donne les résuliats des mesures des microcontraintes estimées de 1a fagon
décrite. Bien que la précision de ces mesures $oit mauvaise, on voit que, comme dans la marmice
de cuivre, les microcontraintes présentes dans les rubans augmentent ais probablement avec le
taux d'écrouissage.
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Tableay 4.8, : Résultats des moesures des microcontraintes de la matrice de fer.

B Diamdwe | £ | epiy.j2iy | &Biso. | Er0in1. 211 Banis.
[mm] (%] [%] [MPa] [MPa]
Extrudé 22,00 | 0.15 0.21 30 445
N =34 400 | 025 0.37 500 785
n=41 290 | 0.14 0.24 280 510
n=62 095 | 036 0.54 720 1145
n=57TTC | 125 | 054 0.76 1080 1611

TT* correspond & un treitement thermique de 2h A 160°C.

£ représente les microdéformations moyennes obtenues 3 partir de tous les pics de diffraction et
£ [0i1] - [2[1] comespondent aux microdéformations mesurées & l'aide des pics de diffraction
011 et 211 et E;y, ainsi gque E,pys. sont les modules d'élasticitd isotrope et anisotrope
caiculé selon Dieter {80] page 53.

4.6. Stabiliié thermique

Nous avons effectué quelques traitements thermigues de 2 et de 100h 4 des tempé&ratures variant
entre 100 et 340°C sur des fils de Yalliage Cul5Fe produit & partir des poudres compacides. Le
taux d'éeronissage des fils €tait de 5.8, Quelques traitements thermigues supplémentaires ont
éit effectuks sur des fils dcronis A 1) = 2.6 (92.5 %) o1 4.0 (98.2 %) pendant 1h 3 400 et
600°C. Pour tous les traitements thermiques, les fils ont &€ encapsulés sous vide. Nous avons
étndié 'évolntion de 12 microstructure aprds traitement thermique et observe 1'effet de ces
traitements sur les propriéés mécaniqueas des fils en traction

4.6.1. Evolusion de la migrostructure aprés traitements thermiques

L'aspect de la microstructure des fils aprés les traitements thermigues entre 100 e1 340 °C a
été observé au MEB suor des coupes transversales. Nous avons observé que les premiers
effets de la globularisation des fibres de fer sont plus facilement décelables sur les
coupes Wransversalcs, La fipure 4,38 monwe la variation de la microstructure pour un fil
non-traité thermigquement et ar fil &ailé thermiquement & 220 °C pendant 100h. Nous
avons remarqué gue le Irallement thermigue de 2h a 220 °C indwit une forie
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Tableau 4.9. : Résumé des résultats des essais de traction swr des fils waités thermiquement.

n T.T. Goz | Omax. n T.T. o2 | Omax
] {MPa] | [MPa] r°C) fMPa) | [MPa)

5.8 828 1055 - 5.8 100h 100 °C 269 1053
5.8 ] 2h100°C 855 1050 5.8 | 100h160°C 821 1035
5.8 1 2h130°C 855 1051 5.8 100h 220 °C 693 038
58| 2h160°C 821 1047 4.0 765 926
58| 2h190°C 828 1042 4.0 1h 400 *C 522 727
58 | 2h220°C 807 1036 4.0 1h 600 *C 399 529
581 2h250°C 781 1000 2.6 - 687 727
58} 2h280°C 760 975 2.6 1h 400 °C 539 615
58| 2h3l0°C 746 950 2.6 1h 600 °C 370 453
5.8 | 2n340°C | 648 857 -
1100
1000 |
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Figure 4,41, : Variaton de 1a contrainte maximale et du point d'écoulement en fonction de
ia température des raitements thermiques.
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5. Discussion et Interpréiation des résuliats

Durant les premiers stades de 1'écrouissage A froid, fes grains de cuivre sont constituds de
cellules avec des parois souvent localisées sur des particules de fer qui commencent A avoir une
morphologic de ruban. Les parois des cellules de dislocations s¢ réarrangent lors de
I'écrouissage pour produire des parois plus stables. Ainsi, progressivement, celles-ci se
convertissent ¢n des joints grands angulaires et de nouveanx grains sont formés, entourés en
grande partie par des rubans de fer si bien que les interfaces sont fréquemment des joints de
phases. Ce mécanisme est responsable de l'importanwe dirinution de la taille de grains durant le
début de I'écrouissage. La taille des grains était initialement, aprés l'extrusion, d'environ 5 um
et devient & 1) = 4 (98.2 %), par exemple, proche de 200 nm. En fait, cette diminution de la
taille des grains est supérieure 4 celle espérée sur la base de la réduction géomérrique de la
section durant ['étirage. En effer, la taille de grains devrais passer de 5 um & Seexp(-0.51) um,
c'est-d-dire environ 700 nm 4 1 = 4 (98.2 %). Les dimensions données ici sont ransversales et
donc minimales du fait que les cellules de cuivre sont allongées dans I'axe d'étirage. La
diminution initiale de la taille de grains de la matrice de cuivre résulte done de la multiplication
des parois de cellules observées au début de Scrouissage, de la méme manidre que dans les
matériaux monophasés {29] ainsi que de l'incomparibilieé de la déformation liée A la présence
d'une deuxitme phase.

A partir d'une valeur du taux d'écronissage d'environ 3, progressivement Pintérieur des grains
de cuivre ne présente plus de sous-strucwure de dislocations. Cependant, la présence de
précipités de fer ancrant les dislocations, stabilise leur présence A l'imérieur des grains de la
matfice, comme on peat le voir & 1a figure 4.18a). 11 faut noter que H'observation de cellnles
pratiqguement exempies de dislocations A lintérieur est typique du stade IV de 1a déformanion du
“euivre pur [81]. Ce stade eu caractérisé en plus par une stucture de dislocations de faible
€nergie (sous-joint) et par des sous-grains de cuivre qui deviennent équiaxes dans la section
mansverse ¢t trés allongés dans la section longitudinale si I'écronissage s'est fait par étirage.

Cairns [35] a monw€ dans un cuivre pur é61é A température ambiante, que des nouveanx grains
sont présents aprés un taux d'écrouissage de 3 environ, si bien qu'aprés une forte déformation,
la taille de grains et le durcissement restent pratiquement constants. Le terme de grains
recristallisés est utilisé par Cairns lorsque la mésorientation entre les cellules polygonisées
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devient plus importante que 5°, Ce mécanisme progressif de désorientation est un procédé de
restanration qui aboutit 4 la formation de nouveaux grains. En utitisant l2 définition proposée
par Cairns, Ie terme de grains de cuivre dynamiquement recristallisés est souvent mentionné
dans le domaine des composites in-situ (voir par exemple [46]). 11 faut noter cependant, que ces
grains dynamiquement recristallisés ne requidrent pas la présence d'vn mécanisme de
germinacon suivi de fa croissance des grains. Cependant, quelques auteurs (Nutting [37] par
exemnple) ont observé des grains dyneraiquement recristallisés de dimensions pius grandes que
Ies cellules de la matrice dans laquelle ils ont grossi, qui apparaissent totalement exempt de
dislocations et qui présentaient parfois des macles droites apparues donc sans équivoque lors de
1a recrisallisation. Du fait que le oés fort écronissage doit générer une fome densité de défants
ponctuels et que lors de celui-ci la température peut angmenter localement assez fortement, la
vitesse de recristallisation peut &re considérablement augmentée et favoriser aussi une
recristallisation statique. La matrice de cuivre dans les composites in-situ se compone donc de
fagon comparable & un cuivre pur, mais la présence de la fine dispersion des rubans de fer dans
Talliage Cul5Fe empéche une recristallisation selon 'approche décrite par Nurting [37).

Apres un taux d'écrovissage intermédiaire (n proche de 4 environ), les grains de cuivre ont une
taille moyenne inférieure A la taille minimale des cellules de dislocarions induites par édrage
d'vn fil de cnivre pur [28). Les rubans de fer présentent, lors de 1'étirage, une réduction de
section proche de celle des grains de cuivre mais légérement supérieure. Cette réduction de la
section des rubans de fer ne se fait essendellement pas de fagon axisymamique si bien que
1'épaisseur des rubans se réduit plus rapidement et la largeur plus faiblement que la réduction
moyenne des grains de cuivre, comme on peut le voir en comparant les figures 4.2 et 4.22.

. Ceci a pour conséquence que la fraction d'interface cuivre-ruban de fer va angmenter plus
rapidement que dans le cas d'une déformation axialement isowropique. Ce comportement a deux
conséquences directes : les robans doivent se conrber ransversalement sur enx-mémes afin de
s'adapter A la déformation globale du composite imposée par les filigres et participent 2 la
réduction des dimensions de 1a marrice de coivre en déconpant les grains, comme nous I'avons
observé par exemple 3 la figure 4.16.

Le flux de matériaux dans la filidre lors de I'étirage provoque la courbure des rubans de la phase
cubique cenmée dans ia section ransverse. Etant donné que les dimensions inidales de la phase
cubique centrée sont faibles dans 'alliage Cul5Fe, les rubans obtenus restent souvent droits
dans la section wransverse. Ce componmement est clairernent itlustré & la figure 4,18 par exemple
et est différent de celui observé dans les composites in-situ produits & partir de lingots couiés.
En effet, dans ces composites, la phase cubique centrée présemte no rapport largeor sur
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Epaisseur des rubans beaucoup plus grand et est forcée de se courber davantage dans Ja section
wransverse durant 1'étrage (voir par exemple [24]). De plus, la structure dendritique de la phase
cobique centrée dans les alliages coulés, fait que différents rubans se développent & pardr des
bras cristallographiques et leurs comportements ne peavent pas ére indépendants les uns des
anaes. En effet, ces bras cristallographiques auront 1a méme rexture et se wouvent proches les
uns des antres, si bien qu'ils se comporteront de fagon similaire lors de I'étirage.

Le mécanisme de découpe des grains de cuivre rend possible une décroissance continue de leur
taille moyenne lors de 'étirage, méme en dessous de la taille minimom de celloles obienues
dans un cuivre pur étiré, Par exemple, une wille de grains de la matrice de cuivre d'environ
60 nm a été observée aprés un taux d'écrovissage de 8 environ. Durant ce stade de réducrion de
la taille de grains (de 1| = 4 4 1| = 7.5 environ), la diminution de la wille est plus faible que celle
prédite par la réduction de section et dépend essentiellement de la diminuton de dimensions
transverses des rubans de fer. Etant donné que la fraction d'interface occupée par des rubans de
fer est, & I'erreur expérimentale pres, constante (68%) pour des taux de déformation supérieur &
4.5, la rédoction de la section des rubans lors de V'énrage doii 8ae identique, 3 J'errenr
expérimentale pris, & la réducrion de la section de grains de la matrice. La surface des rubans
de fer diminue avec une pente de -0.78 avec le taux de déformation (voir
figure 4.22 a) In(tp. ' Wre) en fonction de 11) et la surface des grains de coivre avec ane pente
de - 0.68 (= 2 fois - 0.34, - 0.34 éwant la pente de la représentation In{tgy) en fonetion de 1,
voir figure 4.21 b)). Ces deux valeurs sont 4 Verreur expérimentale pres identique,

D'un autre ¢61€, la longueur des robans de fer doit gssurer nne réducton de la section des
rubans pratiquement identiqoe A la réduction géomémique des dimensions du fil. Cependant, 1a
pente de 1a dimination de la section des rubans de fer est seulement de - 0.78 an Yeu de - 1.
L'explication de ce comportement doit ére que les rubans nanocristalling de fer ne sont chargés
quélastiquement as début de la déformation plastiqne do composite dans 1a filitre, Le
compontement €lastique des rubans de fer an débat de 1a déformation plastique du composite est
discuté plus en démils an § 5.3 Nowveau modéle décrivant les propriésés mécaniques de Ualliage
Cul5Fe. La déformation plastique subie par le composite dans la filitre est d'environ 16% par
passe. Cependant, A 1 = 6.2 (99.8%), les rubans de fer ont une &paissenr de tp, = 6 nm et
une limite d'écoutement d'environ 2700 MPa (voir relation (5.6) § 3.2, Durcissement des
rubans). La résistance des rubans de fer est d'environ 1800 MPa supérieure pour cette valeur
d'écronissage A la résistance do composite. Ainsi, les rubans de fer ne peuvent subir ane
déformation €lastigue supplémentaire par rapport & la matice de cnivre, que 1'on pent estimer
trés grossiérement 3 environ 1% (= 1B00MPa/Er.). Ce compontement provoque done une
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différence de déformation plastique entre le composite et les mbans de fer et doit contribuer 4 la
faible valeur de la pente de Ia réduction de Ia section des rubans en fonction du taux
d'écrouissage.

Nous avons observé une saturation de la diminution de 1'épaissewr des rubans de fer et de la
secton de oeux-ci pour des valeurs élevées du taux d'écrouissage (voir figures 4.21 et 4.22
respectivement). Cette saturation doit évidernment avoir une répercussion directe sur 1a variation
de la taille des grains de cuivre lors de 1'étirage dans la mesure ol c'est le mécanisme de
découpe des grains qui rend possible la décroissanoe continue de leur taille powr les taux
d'écrouissage élevés. Nous observons en effet (figure 4.21) une diminution de cette variation.
Nous discuterons plus en détail le comportement des rubans de fer aprés un fort taux
d'écrovissage au § 5.4. Sanwration de la diminution de I'épaisseur des rubons ainsi que le rble
joué par ceux-ci sur les propriéiés mécaniques.

Il est trés intéressant de comparer les dimensions microstructurales du composite in-situ
Cul5Fe avec les dimensions cellulaires indwites swr les composants individuels purs (le cuivre
et le fer) par étirage. Les deux éléments considérés se wouvent donc sous des conditions ob [a
structure ceflulzire n'est pas influencée par une deuxiégme phase. La figure 5.1 monue la
comparaison de la variation des dimensions cellulaires du cuivre ¢t du fer pur en foncton du
1aux d'écrouissage ainsi que les variations des dimensions microstucwrales du cuivre et du fer
3 l'ineérieur du composite CulSFe.

11 ressort trés clairement de la figure 5.1 a), qu'aucune sous-structure de distocations ne devrait
pouvoir se développer librement 2 l'intéricur des grains de la matrice de cuivre pour des taux
d'écrouissage supéricur i environ 4. Cependant, la présence de précipités de fer dans la matrice
de cuivre doit repousser ceue limite 4 des valeurs un peu plus élevées de 1. La figure 5.1 b)
monire que, méme si les dimensions cellalaires du fer par semblent diminuer de fagon continue
avec le taux d'écrovissage, I'épaisseur moyennc des rubans devient si faible (méme pour des
valeurs intermédiaires du taux de déformation) que raisonnablement aucune sous-structure de
dislocations ne peut éwe stable, si bien que seules des dislocations et des parois de dislocations
transverses & la largeur des rubans semblent possibles.

Comme observé par Langford [28] avec du fer pur, du fait de la texture de fibre qui s¢
développe lors de I'étirage, le fer présenie des parois de cellules trés étendues
approximativement paralitles aux plans {100) et des parois dont l'orientation est beaucoup
moins cristallographiques qui divisent les sous-grains, plus ou moins rectangulaires en coupe
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transversale, en cellules plus éguiaxes. Lorsque I'épaissenr des rubans de 'alliage Cul5SFe
diminue, les parois étendues paralliles aux plans (100} disparaissent, probablement par la
migration des jonctions en forme de h ("h-junctures”} selon le mécanisme de restauration
dynamique décrit par Langford [28). La présence de dislocarions ou de parois de celinles
paralitles a I'axe d'étirage et plos on moins perpendicolaire & la lmgeur des rubans a été
observée dans les caupes ransversales au MET (voir par exemple 1a figure 4.18). Au vu de ces
observations, il semble que rapidement lors de 1'écrouissage, les interactions enwre les
dislocations & I'intéricur des rubans de fer doivent &tre wrés limitées par rapport aux interactions
avec les interfaces, L'épaisseur des rubans devient si faible aux valeurs élevées du taux
d'écronissage que les mécanismes classiques de durcissement ne peuvent pas s'appliquer,

Comme nous I'avons mentionné précédemment (§ 4.2.3. Comportemem: des alliages de fer lors
de l'érirage), durant les premiers stades de I'étirage, la distribution en taille des rubans de fer en
Coupes ransverses est encore wés large, ¢n partic 3 cause de 1a distriburion initiale mais aussi
cause de Porientation non favorable de cermaines particules par rapport & taxe d'érirage.
Cependant lorsque le taux d'écrouvissage devient important, toutes les particules de fer
s'allongent sous la forme de rubans A V'exception des oxydes et/on des caibures et
progressivement la distribution en taille des rubans devient beavcoup motns large.

Le fait que I'épaisseur des différents rubans devient progressivement homogtne durant I'étirage
est arwribué par Pourrahimi [72] & 1a wransition de la déformation plane que nous avons présentée
an § 4.2.4. Evolution de la 1exture lors de l'extrusion et de 'étirage & une déformarion
axialement syméwique des rubans de fer. Cette transition devrait apparaime aprés que la
déformation planaire des rubans ait ¢ fortement écrovie ¢t que la déformation axialement
symétrique deviendrait favorisée. Ainsi progressivement, les rubans les ptus fins devraient
commencer & se déformer de fagon axialement symétrique et conserver un rappont de H'épaisseur
sur la largeur constant, tandis que tes rubans de dimensions plus grandes devraient ¢antinuer de
se déformer de fagon planaire. Basé sur |'analyse quantitative des variations des dimensions des
rubans lors de I'étirage, nous n'avons pas observé un facteur limite du rapport largeur sur
épaisseur des rubans, (Wg/tp,), tais plutdt une chate de celui-ci pour des valeurs élevées du
taux d'écrouissage comme on peut le voir  la figure 4.22 b), Ceci monwe que cette hypothése
n'est pas respeciée pour les rubans de fer. Nous pensons que le fait que 1'épaisseur des rubans
devienne progressivernent plus homogéne en coupes mansversales, Jors de P'écrovissage, est
liée au fait qu'ils deviennent s fing ¢t atteignent progressivement une taille critique (voir §
5.4, Saturation de la diminution de 'épaisseur des rubans) ot leur déformation plastique
devient impossible.
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1] faut noter pour commencer que les résultats figurant dans la littérature concernent
principalement les composiees in-situ & matrice de cuivre ayant comme seconde phase Je
niobium e1 que concernant les alliages contenant du fer, du chrome, du tantale, etc., les résultats
sont beaucoup plus succincts. En fait, la grande majorité des résultats concerne Valliage
Cu2lINb fabriqué de diverses fagons et V'étude des propriétés mécaniques se concentre
principalement sur les valeurs de la contrainte maximale en traction.

La figure 5.2 a) montre Ja comparaison entre la contrainte maximale de notre alliage CulSFe et
Falliage Cu20Nb produit soit & partir d'on lingot coulé par fusion par arcs dans une lingotitre
refroidie (Spitzig [25]), présentant une taille de dendrites de 3.8 pm, soit & partir de poudres
atomisées préallies puis compactées & chaud contenant une distibution de la phase cubique
centrée plus fine dont lz taille moyenne est inféricure 2 1 fim (Ellis [82]). La figure 5.2 b)
présente, quant & elle, Ja comparaiscn entre la contrainte maximale de notre alliage Cul 5Fe et
l'alliage Cul3Fe ayant les contraintes maximales les plus élevées obienu par Jerman [83] &
partir de poudres de cuivre et de fer pur, compactées puis extrudées A basse température
{environ 500°C),

11 ressort de ces comparaisons que des contraintes maximales wés Elevées ont été obtenues b
pariir de l'alliage Cul5Fe de la premitre séric. [ faut se rappeler aussi que des contrainies
maximales trés semblables ont éi€ observées avec les alliages Cul5Fe produits & partir des
billettes Osprey et done que ¢es comparaisons sont valables pour les deux séries d'alliages.
Nous avons obienu, par exemple, pour l'alliage CulSFe une contrainte maximale d'environ
1000 MPa aprés un taux d'écronissage de seulement 5. Ce qui est orés netternent meilleur que le
comportement de l'alliage Cu20Nb produit & partir d'un lingot coulé. De plus, il faut tenir
compte du fait que la fraction volumigue de rubans est faible dans notre cas, puisque seulement
11% volumique environ de fer se mansforme en rubans lors de 'écrouissage.

L'augmentation de la contrainte maximale en fonction du taux d'écronissage de notre alliage
Cul5Fe est aussi nettement supérieure, si l'on tient compre de la fraction volumique de phase
cubique centrée, & celle observée par Ellis [82) pour vn alliage Cu20Nb produit aussi & partir de
poudre préalliée atomisée. En effer, si )a fraction de rubans de phase cubique centrée avgmente
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et que les particules ou les dendrites ont des dimensions equivalentes aprés |'atomisadon, la
distance moyenne entre ceux-ci sera plus faible dans l'alliage concentré ¢t les propriéiés
mécaniques meilleures,

Une des raisons des relatives faibles conwraintes maximales pour cet alliage par rapport au
Cul5Fe réside probablement dans le fait que les alliages de niobinm solidifiés rapidement sont
sensibles 4 une réaction monotéctique métastable (voir § 4.1.1. Poudres atomisées) aboutissant
a 1a formation de sphéroides biphasées riches en €lément cubique centré, dont V'allongement
lors des premitres passes d'étirage doit &tre beancoup plus difficile. La fracGon de sphéroides
biphasées augmeme en fonction de la vitesse de solidification et donc avec la finesse des
particules atomis€es ainsi que le taux d'impureté. Une présentation de I'évolution de la
microstructure en fonction de la taille des particules atomisées de V'alliage Cu20ND est donné
par Zeik [84].

La fine mille de la microstructure initiale des alliages Cul5Fe obtenus en utilisant la
solidification rapide associée probablement au fait que la réaction monotéctique observée parfois
dans les alliages de niobiumn n'est pas présente pour ces alliages de fer, conduit 4 1a formarion
d'une trés fine dispersion de rubans qui sont responsables des bonnes propriétés mécaniques
observées apres un taux d'écrouissage reladvement faible. Tl faut relever aussi que la variation
de la contrainte maximale avec le taux d'écrouissage observé dans les composites in-situ
produits A panrtir de lingots coulés (voir par exemple [85]) présente nettement un comportement
de type exponentiel. Ceci ne semble pas étre le cas pour les composites produits 3 partir de
poudres atomisées préalli€es, comme nous l'avons observé avec Valliage Cul5Fe. Cette
différence de componiement de la contrainte maximale et de la lioite d'écoulement entre les
matériaux obtenus 3 partir de lingots coulés et & partir de poudre préalliées est discutée an § 5.4,
Samiration de la diminution de I'épaisseur de rubans.

Bien que nous n'ayons jamais cherché 3 optimaliser la conductivité électrique du Cul5Fe, nous
pouvons cependant mentionner que des condudtivités d'environ 50% IACS pour des
contraintes maximales de l'ordre de 1000 MPa ont 1€ mesurées sur cet alliage. La conductvité
€lectrique des composites ir-situ diminue progressivement lorsque le taux d'écrovissage
augmente, comme observé par Verhoeven [5]. Pour lalliage CulSFe, le compromis
conductivité €lectrique-contrainte maximale doit pouvoir étre optimalisé par des traitements
thermiques et une conductivité de 60% 1ACS pour une contrainte maximale de 1100 MPa
semble, par exemple, e un compmmis atteignable.



Ceontrainte maximale (MPa)

Contrainte maximale {MPa)

Figure 5.2, :

Discussion et interprétation des résultats 10

2000

& Cul5Fe
& Cu20Nb poudre atomisée [52] ”
4 Cu20Nb coulé [25] ™

-/. s g ean-"

o v

15060

1000

\
\

-
0'-‘-_7. N /

500!- —'/_—/

a)
0 A 1 A I L
0.0 2.0 4.0 6.0 8.0 10.0
T
2000
& CulSFe poudre préalliée .
@ Cul5Fe poudres élémentaires {83]
1500 :
[ nm I. .i','..l.-.
™ -
1000 [ ar W /'
[ Pras
: P . ” u ./.
[
S00 / /
1 -~ b)
o [ L 1
0 5 10
T

Variation de [a contrainte maximale en fonction du taux d'écrovissage de Falliage
Cul5Fe de la premiére série et a) d'alliages Cu20Nb produits 3 partir d'un lingot
coulé [25] ainsi que de poudre préalliée atomisée [82] et b} d'un alliage
Cul 5Fe produic 4 partir de poudres ¢lémentaires [83].



Discussion el interprétation des résoitats 111

Les mécanismes de durcissement des composites fn-sifu ont été passablement discutés et
différents modeles ont éié proposés comme nous I'avons vo av § 2.4, Modeles décrivants la
contrainte maximale des composites in-situ. Fonkenbusch et Courmey [48) ont utilisé un
mod2le basé sur les dislocations géomémiquement nécessaires pour accommoder les
incompatibilités de déformation lors de 'écrouissage de matériaux biphasés.

Les résultats de ce modele, donné par Péquation (2.6), permettent de reproduire la forme de la
variation de 18 contrainte maximale en fonction du taux d'écronissage de différents composites
in-situ, mais les paramémres P et K de ceite équation ne peuvent pas ére prédits. Ces paraméures
concernent Ja répartition des dislocations géométriquement nécessaires entre les deux phases et
l'incompatibilité de 1a déformation entre elles, respectivement.

La principale critique de ce modele réside dans le fait que, dans les composites dont les denx
phases se déforment plastiquement, les arguments de compatibilité produisant les dislocations
géomériguement nécessaires, selon 1'approche de Ashby [50], doivent Etre utilisés aver
précaution car durant la déformation des deux phases, l'accomulation des dislocations, la
restauration dynamique et les gradients de déformation doivent dépendre de I'échelle de la
microstructure. Aux faibles taux de déformation, il est certain que les deux phases provoquent
l'accumulation de dislocations additdonnelles réparties entres elles selon des coefficients de
partition, comme décrit par Funkenbush et Courtney et provoguent ainsi ute augmentation du
durcissement. Cependant, comme les deux phases se comporient de fagon différentes en
fonction de Faugmentation de la densité de dislocations, il est raisonnable de penser que ces
coefficients de partition doivent &wre fonction du taux d'écronissage. En fait, ce modgle oe dent
pas compte de I'évolution morphologique de 1a sous-structure de dislocations avec le wux de
déformation.

Dans une certaine mesure, on pent considérer le probléme du stockage de dislotations sous un
point de vue différent. Le modéle de Funkenbusch et Countney prédit une densit€ de
dislocations qui peut devenir trés élevée pour les composites les plus résistants. Si des densités
de T'ordre de 1016 & 1018 m'2 s0nt accumulées, comme le prédit le modale pour les taux de
déformations €levés, 'espace: moyen entre celles-ci est de l'ordre de 104 1 nm. Ces distances
deviennent si faibles que les forces s'appliquant entre les dislocations de signes opposés
deviennent suffisantes [86]) pour que V'annihilation puisse se faire méme 2 basse température,
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1l est clair que 'augmentation de la limite d'écoulement de composites contenant deux phases
ductiles ne peut pas étre décrite par un mécanisme simple sur toute la gamme de 1'écrouissage.
La limite d*écoulement doit done &ure décrite par la snperposition de différents mécanismes dont
l'importance varie en fonction de la taille initiale de la microstructure et de son évolution en
fonction du tavx d'écronissage. Comme nous l'avons vu au § 5.1, Interprétation de I'évolution
de la microstructure lors de 'écrouissage, la finesse de la microstructure de dépant de l'alliage
Cu5Fe fait qu'aprés un tanx d'écrouissage proche de 4 pour la matrice de cuivre et aprés un
tawx encore plus faible pour le fer, les interactions dislocations-distorations deviennent
impossibles. On avra donc une wansition d'un état od l'augmentation de la limite d'écoulement
est contrblée par des interactions enwre dislocations & un mécanisme controlé par les dimensions
de la microstructure pour des valeurs du taux d'écrouissage encore relativement faibles,
probablement inférieures 2 4,

1l semble donc que ce modile ne puisse pas &mre appligué A I'alliage Cul5Fe du fait de la finesse
de la microstructure qui élimine les interactions entre dislocations comme mécanisme
responsable de 'angmentation du poinc d'éconlement lors de 1'écronissage.

Comme nous l'avons vu dans l'introducdon (§ 2.4. Mod@ies décrivanss la contrainte maximale
des composites in-situ), les modéles basés sur I'équadon de Hall-Petch, utlisée parfois pour
décrire le comportement des composiies in-sir, ne semblent pas respectés puisque 1a contrainte
maximale ne dépend pas 4 la puissance -1/2 de la taille des grains de cuivre de 1a matrice lorsque
Ia microstructure est quantifiée avec soin [53). De plus, les mémes remarques peuvent étre
faites concernant 1a finesse de la microstructure que pour les modéles basés sur les dislocations
géométriquement nécessaires. En effet, comme nous 'avons vu, la finesse de la taille de la
microstruciure de I'alliage Cul 5Fe empéche que les interactions dislocations-dislocations jouent
un rble prépondérant sur les mécanismes responsables de l'augmentation de la limite
d'écoulement do composite. 1l apparait donc clairement que les empilements de dislogations ne
peuvent pas étre présents dans l'alliage Cul5Fe.

Verhceven [53] wtilise un modéle précédemment décrit par Gil Sevillano [54) pour prédire le
comporntement d'aciers perlitiques écrouis. La contrainte critique pour mouvoir les dislocations
entre denx barridres interfaciales est considérée. En tenant compte du fait que les deux phases
participent au poim d'écoulement, la loi des mélanges est utilisée pour prédire angmentagon de
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la contrainte maximnale du composite €t la conmaime totale peut &tre alors décrite pour I'alliage
Cul5Fe 4 partie de I'équation (2.9) donnée dans l'inmoduction :

. MApb = ¢ MApb
gmp_=ch[co+ —2’!%—1:15]0‘4-%[0“ - 1n5]ﬁ 29

avec ; o, et £, les fractions volumiques de cuivre et de fer, respectivement; Go(Cu) ot Go(Fe),
les contraintes du cuivre et du fer pur déformé 4 la méme valenr de y; M, le facteur de Taylor
{égal A 3 pour les phases cubiques A faces centrées et £gal 3 2 pour les phases cubiques
centrées); A, une constante géométrique dépendant du caractdre des dislocations (~1.21 pour les
dislocatons mixtes); u{(Cu) ¢t u(Fe), les modules de cisaillement; B{Cu) et b{Fe) les vecteurs de
Burgers; et i¢y, €1 tg,, 1a taille moyenne des grains de cuivre ¢t I'épaisseur des rubans de fer,
respectivement.

En insérant dans cette équation les valeurs de - 21 (g, figurant dans le Tableau 4.3 ainsi que
les valeurs respectives du vectenr de Burgers (B{Cu} = 0.256 um, b(Fe) = 0.24% nm), du
module de cisaillement (L(Cu} = 48.5 GPa, p(Fe) = 81.6 GPa), du facteur de Taylor ¢t la
valeur de la contrainte maximale de chacune des deux phases séparément (G,(Cu) et G(Fe))
donnée par des fils purs €crouis 4 des valenrs commespondantes de v [87], 'évolution de la
contrainte maximale du composite en fonction du taux d'écrovissage peut éme calculée pour
I'alliage Cul5Fe.

La figure 5.3 montre que 'accord entre les valeurs mesurées de la contrainte maximale et le
modile décric par I'équation (2.9) est mauvais aux valeurs élevées de 1), ce qui provient du Ffait
que la dépendance d¢ la contrainte maximale avec I'écronissage ne présente pas, dans notte cas,
une dépendance de type exponentielle marquée. Le prabléme est qu'en considérant que c'est la
difficulté du mouvement des dislocations dans les deux phases qui est responsable de la limite
d'écoulement du composite, le terme de 1'équatdon (2.9) concernan les rubans de fer devient
extrémement €levé. En considérant la microsmucture de Talliage Cul5Fe aprés 1) = 8
(tge = 4 nm, G, = 1500 MPa [87)), ce terme entre parenthdses carrées présente une valeur
de l'ordre de 7000 MPa. Cette valeur est rés nettement supéricures i la résistance maximate
théorique du fer (~5500 MPa, voir § 5.4. Saturation de la diminution de l'épaisseur de
rubans.). On voit donc que vu la finesse de la microstructure de 'alliage Cul 5Fe, Féquation
(2.9} ne peut pas étre utilisée telle quelle. Cependant, le modéle montre une s nerte
diminution de P'augmentation de la contrainte maximale en fonction du aux d'écronissage
lorsque Ies valeurs quantitatives de la microstrocture, (g, et iy, monment une dépendance plus
faible en fonction du tanx d'écrouissage.
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En général, la contrainte maximale est utilisée dans fa littéranre pour définir Je comporement de
ces atériaux. Ceci est dil en partie A des raisons de simplicit€; en effet la contrainte maximale
est facile & mesurer et est bien reproductible. De plus, Yutilisation de la contrainte maximale
peut s¢ justifier pour décrire 'enveloppe de Maugmentation de la résistance du matériau pendant
I'écrouissage. Cependant, il nous & semblé plus judicieux de considérer le point d'écovlemnent &
0.2% de déformation, ceci afin d'éviter les instabilités gfomériques présentes & la contrainte
maximale et permettant de déerire le comportement du matérian dans des conditions plus
proches de son utilisation. De plus tous les différents modRles utilisés pour déerire le
comportement de ces matériaux sont basés sur la description de 1a limite élastique. Dans 13 suite
de ce travail, nous utiliserons la valeur de &g 5 pour faire le llen entre les résuluars
expérimentaux et la théoris,

Equation {2.9)

1500
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Eigure 5.3, Comparaison entre iles valeurs expérimentales de la limite d'écoulement e celles
caleulées & partir de Féquation (2.9).
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Dans le but d'expliquer le camportement du point d'écoulement de V'alliage CulSEe, différentes
observations ont £1¢ faites. Il est clair que la matrice de coivre et Jes rubans de fer participent an
durcissement de cet alliage en fonction de leurs fractions volumiques et donc qu'une loi des
mélanges doit émre utlisée. La loi des mélanges pour un maiériau biphasé peut étre exprimée par
la relation :

am) = fioy + (1-fi)oz 5.0

Oh o) et G2 représentent la limite d'écoulement des deux phases du composite pour le méme
taux de déformation. La structure fibreuse qui est crée lors de I'écrouissage de l'alliage Cul 5Fe
est paralléle & l'axe de macdon ou de compression et assure la validité de I'approximation de
liso-déformation du composite. Nous avons vo (§ 2.2. Composites in-sinu), que cene loi n'est
pas respectée si 'on utilise pour &y et ¢ les limites d'écoulement des phases individuelles
ayant subi e méme taux de déformation. En fait, les vileurs de &1 et ¢ doivent comrespondre
au comportement de deax phases dont les dimensions deviennent trés faibles, présentant une
fraction d'interface importanie e1 souffrant de la compatibilité de la déformation entre les deux
phases de structures différentes. Ainsi les modles décrivam le componement des onmposites
in-situ doivent tenir compte d'une résistance augmentée des deux phases individuelles. 11 est
wes clair cependant que I'équation (5.1) doit éme velable sur toue la gamme des fractions
volumiques ¢t donc que si celle-ci tend vers 0 ou vers 1, la valeur de o(n) doit camespondre
aux comportements des composants individuels écrouis av méme taux.

Afin de permerge la description des valeurs de 4 ¢t 0 de I'équation (5.1), les différentes
remarques suivantes doivent étre faites. La contribution av durcissement liée 3 1a mawrice de
cuivre doit dépendre dans un premicr temps de Vaugmentarion de la densité de dislocations
durant 1'étirage, aiais cette contribution doit devenir faible, comme nous l'avons vo au
§ 5.1. Interpréiation de I'évolution de la microstruciure lors de l'écrouissage, lorsque Je taux
d'écrouissage dépasse 4 environ. Ensuite, la contribution de la matriot de cuivre doit dépendre
des interactions entre les dislocations et les rubens ainsi que les fins précipités de fer apparus
lors de 1a compaction ou de V'exmrusion. Tout au début de 1'érirage, la contribution au
durcissement des particules de fer qui oommencent & avoir un aspect de rubans doit anssi éme
dépendante de I'sugmentation de la densité de dislocations et de la structure cellulaire formée,
mais rapidement ensuite, les dimensions transverses des rubans deviennent suffisamment
faibles pour que ot soit celles-ci qui jouent le tHle prépondérant.
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5.3.). Durcissement de 1a matrice de cuivie

Le durcissement de la mamice de cuivre, 6,(Cu), pevt éoc relié i sa densité de dislocations. 11
est bien établi [24, 87] que le durcissement du cuivre pur aticint une saturation lors de
I'écrouissage et gue ce comportement est dd 3 la restauration et & la recristallisation dynamique.
Dans léquation (2.9) proposée par Spitzig, la valeur du durcissement de la matrice de cuivre,
6{Cu), a €€ estimée A partir de résultats obtenus sur un fil de cuivre pur écroui de fagon
£quivalente. Dans notre cas, nous avons ¢stimé la valeur de Go(Cu) & pantir de la limite
d'écoulement 3 0.2% de déformation obtenue 3 partir de l'allirge CuSCr. Ceci se justifie par le
fait que cet alliage présente an comporternent identique & celui du cuivre pur aprés les premitres
passes d’éiirage. Le comportement de la contrainte maximale du cuivre pur étiné d'aprés Spitzig
[24] est donné 2 la figure 2.3, wandis que celui de l'alliage CuSCr est illusaé & Ia figure 4.23. En
effet, tout av début de I'écrouissage, le durcissement doit étre plus €levé que dans le cuivre pur,
ce qui est dil essenticllement avx incompatibilités de 1a déformation entre les particules de
chrome et la matrice de cuivre et i Ia fine taille de grains imposée par la diswibution de
particules. Mais trds rapidement, A partr de 1t = 2 (86.5 %) environ, les valeurs obtenues de la
contrainte maximale correspondent  celles du cuivre pur. Une telle augmentation de la limite
d'écoulement due & I'écronissage est considérée similaire & celle de¢ 1a mawrice de cuivre dans le
composite Cul5Fe.

La fine dispersion de précipités de fer dans le cuivre est une autre source de durcissement de Ja
matrice. II est contw {voir par exemple Kato [88]), que, dans le systéme cuivre-fer, la phase qui
précipite en prenlier est composée de particules de fer cohérentes dont la structure est donc
tubique 2 faces centrées. Des particules cohérentes de plus d’une centaine de nanometres ont £1€
obtenues [88), celles-ci peavent, par une transformation de type marteénsitique et sous l'efiet de
la contrainte appliquée, devenir cubiques centrées.

Etant donné la més petite taille (eoviron 3.nm) des particules de fer dans la mamice de cuivre de
V'alliage Cul 5Fe, celles-ci ont et peuvent probablement garder une structure cubigue 3 faces
centrées et ainsi pourraient éme découpées par les dislocations de la mamice. Afin d’estimer
quelle pourmait &tre Ja contribution au durcissement de la matrice de cuivre liée & la découpe des
particules de fer, nous avons analysé 1a force d'obstacle, F, quiune petite particule cohérente
peut imposer sur la dislocation. Cetie estimation de F s’est faite en considérant 1a force produite
sur la dislocation par lz différence de module d'élasticité entre la particule et 1a marrice et par la
déformation de la mamice induite par la cohérence (voir Gerold [89]). Ces deux conmibutions
sont celles qui jouent nettemnent le plus grand rdle sur Ja valeur de F. 5i F2T <1 oi,
T = 0.5ub2, est la tension de ligne de 1a dislocation, les particules de fer sont découpées.
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Nous obtenons d'aprés les relations données par Gerold [89) une valeur de F/2T faiblement
supéricure 4 1 en tenant compte de la conribution de 1a différence de module d'éasticité sur la
force agissant sur la dislocation et de la conmribution de 1a déformation lie A 1a cohérence. Le
calcul montre que, principalement A cause du module d'élasticité élevé du fer par rapport A celui
du cuivre, les petits précipités ne doivent pas &tre découpés par les dislocations lors de la
déformation.

Dans ce cas le modéle d'Orowan (voir par exemple [8]et {90]) doit éire utilisé pour calculer Iz
contrainte. Pour un alliage cuivreux, la relation d'Orowan est donnée par (8] :

In{d'/2b)

5.2
o 52)

avec A = AN, )2 (5.3)

Ol : Opgry, st exprimé en Pa ¢t &, §, b sont exprimés en m; Ny est le nombre de particules par
unité de volume (Ny = 4.6'1022 m-3, voir page 71 et 72); ¢ est le diamdue moyen des
particules (3 nm) & ¢ = ¥2/3¢ est le diamitre moyen effoctif de particules seloo [60]; A est la
distance interparticulaire et b ¢st le vecteur de Burgers (0.256 nm). La valeur calculée A partir de
I'équation (5.2) est 110 MPa,

La contrainte critique pour mouvoir une dislocation dans la matrice de cuivre est augmentée
évidemment par les obstacles qui intersectent son plan de glissement. Comme décrit par
Pourrahimi [72]) cette conmainte peut &tre formulée A partir d'une modification de la relation
d'Orowan. I faut tenir compte de I'effet de la morphologie des rubans de fer sur le nombre de
Tubans traversant le plan de glissement et 1'effet de celle-ci sur la facilité qu'a la dislocation 2
dépasser ['obstacle. La section coupée des rvebans par le plan de glissement est
approximativement rectangulaire et en premidre approximation a les dimensions W, fois tg,.
Pour des valeurs de wg, >> I, la dimension effective qui imeragit en moyenne avec la
dislocation est approximativement v2/2 fois la largeur, Ainsi la valeur de ¢'/2b dans 'équation
(5.2) devient égale  VZ/(db)wp,. La figure 5.4 illusre schématiquement le comportement
d'nne dislocation au passage d'vn ruban de fer.
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Figure 5.4. @ Schéma illusaant Je coﬂmportcmcnt d'une dislocation Yorsqu'elle atteint un ruban
de fer. La secton du ruban est d'environ weetpe €U si Wi, > tr,, la dimension
effective d'interaction est V2wp,/2.

Le problzme du calcn) de )a distance moyenne entre des particules aliongées aléatotrement
dispersées dans deux directions m'a pas encore &€ résolu & nowe connaissance. Une
approximation a cependant ét€ proposée par Kelly [62] pour des obstacles alignés, comme nous
tavons discoté au § 3.7.2. Mesure de la distance imerpartculaire entre rubans ;

2
A ot (3.6)

=(3\.p + W)

ol1 L' est la moyenne des espacements entre les exmémités les plus proches des rubans premiers
voisins, w est la longueur de 'obstacle et l.p est1a distance moyenne centre 3 centre,

Les grandeurs A’ et &, sont illustrées  la figure 5.5 dans le cas de particules aliongées et
sphérques. 71 faot aoter que I'équation {3.6) est une approximation assez générale qui ne
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nécessite pas un arrangement particulier des particules allongées, mais la limitation importante
est que celles-ci doivent éme alignées. Le fait que les particules ne soient pas alignées devrait
diminuer encore la valeur de A'. Dans notre ¢as ¢t en premidee approximaton, A’ représente le
terme (. - ¢') dans I'équation (5.2). La valeur de A, peut alors étre estimée A partir de la taille
moyenne des grains de cuivre o, divisée par la fraction d'interface cuivre-fer (= 0.68),
Quelques valeurs de A" obtenues A partir de I'équation (3.6) pour I'alliage Cul5Fe sont données
dans le Tableau 5.1, avec A time de comparaison les valeurs de la tzille moyenne des grains de
cuivre provenant du Tableau 4.3,

Figure 5.5.: MNluswation schématique des variatons de Ay et X' en fonction de 1a morpholagie
des particules. a) Particules allongées et b} particules sphériques.

Tableau 3.1 : Comparaison de la variation de &' et t¢, ¢n fonction du taux d'écrouissage.

L 3.98 5.37 6.24 7.3 8.93
1oy (om) 225 150 110 74 59
A' (nm) 177 1135 90 56 57
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En substmant les termes (b'72b) et (& - ¢") par les valeurs correspondantes dans 1'équation
{5.2), on obtient :

1.47 tey + ch]l \!_Zfl‘wf:e)

Orabans = 5‘36[ T - (5.4)

Ol Gpypang €5t exprimé en Pa et 1oy, Wr, €L b soaten m,

Cene équation ne dépend que des paramétres microstructurawx €t de la valeur de la contrainee, si
bien que, Opyhans pewt donc étre calculé & panir des résultats de l'analyse quantitative de la
microstucture,

3.3.2. Durcissement des mubans

Le durcissemnent d'un métal pur recristallisé aprés un faible taux d'écrouissage est bien connu et
pent &tre estimé A partir de la densité de dislocations de la fagon svivante [91]:

At = opbpls? (5.5)

ol pi est le module de cisaillement, b est le vecteur de Burgers et p est Ja densité moyenne de
dislocarions. Pour les métaux cubiques cenmés a. ~ (.4 [91]. Cetie équation est valable dans le
cas ou Ja densit€ de dislocations est plutdt faible et lorsque Jes obstacles aux mouvemenis des
dislocations sont les dislocations de Ja forét répanies en un résean aléavoire, Lorsque I'épaisseur
des rubans devient petite, 1a distance moyenne d'équilibre entre Jes dislocations devient plus
grande que 1'épaisseur du ruban. 1) faut noter avssi, que dans les nanocristaux, les dislocations
a l'intérieur des grains peuvent étre en partie absorbées par les interfaces (voir par exemple
[92]). Classiquement, on remplace alors le terme de densité de dislocations par un terme
fonction des dimensions de la microstucture. L'équation (5.5) peut alors &ure reformulée en
supposant que 'espace ente les dislocations est remplacé par I'épaisseur entre les rubans :

aMpb

Ao(Fe)y = TFe

(5.6)

En insérant les valeurs souhaitables de a, pt, bet M (o= 0.4, p = §1.6 GPa, b = 0.248 nm,
M = 2) ainsi que les valeurs données dans le Tableau 4.3 pour tp, dans l'équation (5.6),
celle-ci prédit un trés fort durcissement des rubans de fer aprés un fort taux d'écronissage.
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L'équation (5.6) décrit la résistance des rubans de fer complétement indépendamment de la
rhz_mice de cuivre et des contraintes locales évidemment présentes, si bien qu'elle ne donne
qu'une information qualitative de I'augmentation de la résistance des rubans. Mais, le fait
importam est que le point d'écoulement des rubans de fer devient extrémement €lev€ aprés un
fon €crouissage.

5.3.3. Componement du compasite

Le ooﬁ)posite présente un comportement Elastique jusqu ce qu'un mouvement conséquent de
dislocations se fasse. Ce point est considéré comme le point d'écoulement du composite.
Cependant, il est imponant de noter que le point d'écoulement du composite peut e atteint
sans que F'une des deux phases ne se déforme plastiquement, Ainsi durant les essais de traction
et I'énrage trois stades peuvent émre distingués :

i} la matrice de cuivre et les rubans de fer sont tous deux éastiquement cootraints,

i} la matrice de cuivre se déforme plastiquement tandis que les rubans sont encore
élastiquement contraints,

iif} les deux phases se déforment plastiquement.

11 est évident gue dans les composites considérés, la déformation plastique sera initiée dans 1a
mairice de cuivre vu la résistance élevée atreinte par les rubans de fer, La figure 5.6 illustre
schématiquement les courbes de contrainte-déformation présumées des rubans de fer, de 1a
matrice de cuivre et du composite Cul5Fe. La déformation £lastique subie par les rubans de fer
4 0.2% de déformation du composite correspond A la somme gy + €3, €y ¢5t égale 4 0.2% de
déformation et €; correspond A la valeur de Ja limite d'écoulement du composite & 0.2% de
déformation plastique divisée par le module d'élasticité du composite.

On peut done écrire la relation qui donne la contrainte dans le domaine &lastiqoe agissant sur les
robans de fer au point d'écoulernent du composite, Sp(Fe), de la manidre suivante

Go(Fe) = %2 . 02% Fre (5.7
Ecomp,

ol Ggq est le point d'écoulement du composite, Ep,. est le modnle d'élasticité du fer
(Epe = 200 GPa), f, et f, sont les fractions volumiques et Eogmp, = foaECy + freEre o5t le
module d'élasticité du composite (Ecomp, = 140 GPs, E¢, = 130 GPa ¢t Eg, = 210 GPa).
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Cete relation ¢st done simplement la loi de Hooke appliquée aux rubans de fer en considérant
que la déformation élastique des rabans est égale i la déformation élasdque de tout le composite
plus les 0.2% du point d'écoulement.

Cetwe approche peut tre justifiée en comparant les valeurs de Ao (Fe) obtenues en insérant les
valeurs mesurées de 1 dans Féquadion (5.6) avec la limite d'écoulerment du composite, Geomp,,
et la contrainte appliquée sur les mbans de fer & 0.2% de déformation du composite, g4 (Fe), Le
Tableau 5.2 donne ces valeurs pour différents taux d'écrovissage. On observe qu'aprds avoir
dépassé une valeur de 1 de 3.5 environ, le point d'écoulement des rubans de fer devient trds
nettemnent supérieur A celui du composite et ce qui est plus important & partirde N =4.5, 4 la
limite d'écovlement du composite, les rubans de fer n'ont pas encore dépassé leur limite
€lasdque. On peut donc conclure que, en mesurant le point d'écoulement du composite 4 0.2%
de déformation et pour des mux d'écrouissage supérieur & 1 < 4, les rubans de fer ne sont
qu'élastiquement contraints et que leur componement doit suivre une relation de Hooke.

a
% Fe

CulSFe

o

Figure 5.6,: Courbes contraimz-déformation présumées des rubans de fer, de la marrice de
cuivre ¢t du Cul5Fe lors d'wn essai de traction. € correspond
conventionnellemnent 4 0.2% de déformarion, € 2 la valeur de g5 du composite
divisée par son module d'élasdcité ¢t £,+€; 3 Ia déformation €lastique subie par
les mbans de fer 3 0.2% de déformation du composite.
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Tableau 5.2. : Valeursde :  Ac(Fe) :  données A pardr de I'équation (5.6)
G,(Fe) : données & partir de I'équation (5.7)
Ggs @ valeurs interpolées A partir des résoluats
expérimentaux de 1a limite d'écoulement.

1 tRe Ac(Fe) G, (Fe) G2
[nm] [MPa] [MPa] [MPa}

2.6 420 390 1400 653
4.0 18.6 870 1510 726
5.4 7.4 2190 1665 830

6.2 6.3 2570 1790 911
6.6 6.1 2650 1840 948
7.5 4.0 4050 1960 1026
8.0 4.3 3770 2020 1066
9.0 4.4 3680 2100 1120
10.0 - - 2145 1151
11.0 - - 2179 1168

Le point d'écoulement de tout le composite résultant de la loi des mélanges peut alors e £crir
de la maniére suivante :

Seomp. = fcu (60 (Cu) + Oyypans * Gpan.) + fpe Go(Fe) (5.8)

en considérant que les rubans de fer ont un comportement lastique (3 0.2% de¢ déformartion
plastique du composite) ¢t que la mawrice de cuivre est dureie par écrouissage, par la présence
des rubans comme obstacles et par la fin¢ dispersion de précipits de fer.

En regroupant ces deux demibres équations, on obtient la relation :

o = _fcu (G0 (C)* Grybans + Opan) + fre 0.2% Epe
comp- ™ ] - TFe EFe
omp.

59

En insérant les différentes contributions discmées avparavant et les fractions volumidques, le
point d'écoulement du composite peut éire calculé. Les valeurs que nous avons obtenves
figurent dans le Tableau 5.3 ainsi que les diffénzntes conmributions de chacun des termes de
I'équation (5.9).
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Tableau 5.3, : Valeuors des différents termes de I'équation (5.9).

Efpe = 200 GPa Ecy =130 GPa Ecomp. = 140 GPa
fre =0.11 foy =0.89
1 Go(Cu) Opart Crubans 0.2%Eg.fp, Scomp.
[MPa] [MPa] [MPa] {MPa) [MPa]
2.6 406 110 133 4 737
4.0 438 110 197 44 B38
5.4 442 110 287 44 938
6.2 450 ~ 110 336 44 998
6.6 454 110 418 44 1090
1.5 455 110 - 482 44 1157
8.0 455 110 500 44 1176
9.0 455 110 439 44 1112

La comparaison enwre les résultats expérimentaux et les valeurs calculées par I'expression (5.9)
pour lalliage Cul5Fe est monwée @ la figure 5.7. La concordance entre les valeurs
expérimentales et celles calculées est bonne, soutenam ainsi la théorie proposée. Ceci est li€ an
fait que la contribuiion des rubans de fer suit une relation de Hooke (dépendance linéaire) qui
réduit la forte dépendance exponenticlle en 1 observée dans les autres modeles. 1l est clair que
les valeurs expérimentales introduites dans ce modele sont basées sur la quantification de la
microstrocture et que les résultats obtenus sont directement dépendants de ces mesures, Nous
discuterons dans le paragraphe suivant (§ 5.4. Saturation de la diminution de Vépaisseur des
rubans) le componement des composites lorsque Ia réduction de 'épaisseur des rubans avec le
taux d'écrouissage diminue ainsi que le comportement observé des résultats provenant de
l'équation (5.9) aux valeurs trds élevées de 1. Le fait que la valeur de Gcomp. décrite par
'équadon (5.9) soit plus €levée que celle observée est probablement lide au fait que la valeur de
Opagt, M€ devrait pas éwe ajoutée & la conaibution de la martice de cuivre lorsque le taux
d'écrouissage devient important. En effet, la distance entre les particules de fer est de lordre de
B50m, c’est-2-dire du méme ordre de grandeur que 12 taille de grain.

Une autre remarque peut éire faite concernant la valeur de og{Fe), qui reste d'aprés 1'équation
(5.7) assez faible a 0.2% de déformation méme pour les valeurs élevées des taux d'écrouissage
{moins de 2200 MPa). En fait, la conaibution directe des rubans au durcissement est
relagvement faible (environ 250 MPa au maximum).
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Cette analyse montre que le role des rubans de fer est d'étre essentiellement une barritre avx
mouvements des dislocations dans la matrice et de permetre 1a réduction de la taille des grains
de cuivre,

Dans tous les caleuls que nons avons effectués, nous avons considéré que les modules
d'élasticité étaient les modules isotropes. Cette supposition e justifie dans la mesure od a
texture de la matrice de cuivre n'est pas wrés élevée et qu'elle est un mélange variable, en
fonction du taux d'écronissage, de <111> et <100>. En ce quni concerne le fer dont Ia rexture
est mds marquée de type <110, il faut noter que le module anisotrope dans cette direction
{environ 210 GPa) est trés proche du module isomope (environ 200 GPa), On peut donc en
conclure que cette hypothése ne doit pas avoir d'influence marquée sur les valeurs calculées,
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Figure 57.: Comparaison entre la limite d'écouiement du composite CulS5Fe de la premidre
série et celle calculée A partir de la relation (5.9),

En inroduisant dans la relation (5.6) décrivant la résistance des rubans de fer, les valeurs
mesurées de tre, nous avons monié que 1a résistance de ces rubans devenait extrémement
élevée, si bien quiils devaient étve chargés £lastiquement 3 0.2% de défonmation du composite.
La résistance décrite par cette équation est proche de 4500 MPa pour des rubans de fer d'une
épaisseur de 4 nm.
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Différenres estimations de la résistance maximale théorique des matériaux cristalling ont €1
présentées. Elles sont oés sensibles aux détails du potentiel interatomique, Mais cependant, une
estimation raisonnable a &€ donnée par Mackenzie [93). 14, 2 W30. Cene approximarion de la
résistance maximale est wés peu précise mais donne des valeurs de Fordre de 5500 MPa
(M/30) pour Ie fer. 1| apparait done que la résistance des rubans de fer devient trés élevée
lorsque le taux d'écrouissage est proche de 1| = 7, comme nous I'avons présenté av Tablean
5.2 et qu'elle s'approche de 1a limite théorique. Pour des valeurs élevées du taux d'écrouissage
(N > 8), Pourrahimi [72] observe aussi une saturation de ia contrainte maximale en fonction du
taux d'écrouissage dans un alliage cuivre-niobium,

1t est intéressant de noter avssi que les plans [001) du fer, qui sont les plans de clivage [63), se
trouvent & 45° de I'axe du fil. Ainsi la texture des rubans de fer est favorable au clivage. Nous
attribuons donc la sawraton de 1a diminution de la wille des rubans au fait qu'ils atieignent vne
taille critique ol la nésistance devient comparable 3 celle maximale théoriquement prédite et que
probablement, ils se rompent par clivege sur les plans (010) et (001). La figure 5.8 illustre 12
position de ces deux plans par rappon & 1'axe d'étirage et de maction. Ce comportement doit
apparaitre lors de Fédrage et abontit & des microstructures dont la taille ne diminue plus de la
méme facon avec le taux d'écronissage. Du fait de la morphologie des rubans qui leur impose
une déformation €quivalente a celle des composites, ceux-ci doivent se rompre & de nombreux
endroits sur la longoeur lors de I'éiirage afin de conserver 12 nécessaire compatibilité de la
déformation,

La saturation que nous observons sur les valeurs de la limite d'écoulement provient donc
essentiellernent do fait que les rubans de fer se rompent lors de Fétirage et ne participent plus &
la diminution de la wile de la microstructure. En effet, comme nous 'avons v, 1a contrainte
appliguée sur les rubans & 0.2% de défonnation est neriement inférieure & la contrainte ¢ritique
et les rubans ne dotvent donc pas se rompre 2 la limite d'écoulement du composite.

Nous avons décrit I'évolntion de la microstructure et avons présenté un modéle permettant de
décrire la limite d'écoulement A 0.2% de déformation de I'alliage Cul SFe. En introdvisant dans
ta relation (5.9) les valeurs mesurées lors de la quantification de la microstructure, dans le
domaine ob F'on remarque une saturation (1] > 7), nous obtenons les valeurs calculées de la
limite d'écouiement illustrées & la figure 5.7 et données dans le Tableau 5.3, On voit que le
modele décrit avssi une saturation. Ceci est li€ au f2it que, bien que la taille des grains de coivre
diminuve encore 4 partir de n = 7 (99.909 %) ¢t devreit provoquer une augmentation des
propriétés mécantques, d'un autre cité, 1a diminution de la distance moyenne d'extrémités &
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(010)

Eigure 5.8.: Positions des planS de clivage (010) e1 (001) des rubans de fer par rapport 2
I'axe d'étirage et de traction.

exrémis des rubans a tendance 3 se sabiliser (voir Tablean 5.1) car le rapport de Ja largeur
sur 'épaissenr des rubans de fer (wg,/tg,) diminue, De plus 1a dimenston effective des rubans
qui interagit avec les dislocations dépend de la largeur de cenx-ci et la réduction de cene largeur
en fonction du taux d'Scrovissage augmenie lorsque la réduction en épaisseur de cenx-ci
s'arréte,

La contribution de tous ces facteurs fait que l'efficacité des rubans comme obstacles aux
mouvements des dislocations diminue, comme on peut le voir 4 1a colonne 4 du Tableau 5.3.11
est clair cependant que si le principe d'wne saturation ou d'une diminution de la limite
d’écoulement basée sur ces commentaires est plausible, Jes erreurs expérimentales sur les
dimensions quantifiées de la microstructure et le faible nombre de poinis ne perme: pas une
discussion plus approfondie.
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Le fait que Ies rubans soient chargés €lastiquement alors que le composite présente un
comportement plastique doit provoquer un durcissement supplémentaire apparent sur les
courbes contrainte-déformation du composite. En gffet, comme on pent le voir & partir des
valeurs du tableaw 5.2, I'écart enwe la limite d'éconletnent des rubans de fer Ao(Fe) et celle du
composite augmente progressivement A partir de 1 = 4 jusqu'd n =7.5, donc la quantité de
déformarion €lastique que subisse fes rubans de fer augmente. Comme le durcissement de la
matrice de cuivre ¢t des rubans de fer doit &re faible lors des essais de waction, il est
raisonnable de penser qu'aussi bien l'allongement & ta contrainte maximale que la différence de
contrainte entre la Jimite d'éconlement du composite et 1a contrainte maximale doit angmenter
lorsque YécarLentre la limite d'écoulement du ruban et celle de la matrice augmente, Un tel
comporiement semble qualitativement respecté comme on peut le voir 3 la figure 5.9, Le
comportement de I'allongement & Ia contrainte maximale semble bien suivre ce point de voe
tandis que la différence de contrainte présente une assez grande dispersion. Le fait que pour de
faibles valeurs de taux d'écrouissage, l'augmentation est wés faible doit &tre Li€ 3 I'établissement
de la srucwre fibreuse résistante.

551 i v ! igsa.

La différence entre la valenr de Gg 4 en raction e1 G 4 €n compression dans la gamme den =0
AN =4 (9.2 %) peut étre expliquée semi-quantitativement sur la base de l'effet de
Bauschinger. Celui-ci pent étre défini comme la réduction de la résistance mécanique d'on
tnatérian lorsqu'il est chargé au-deli de sa limite d'écoulement dans une direcdon puis chargé
dans la direction opposée.

Les procédés de formage mécanique inmoduiscnt des tensions compressives latérales afin
d'augmenter les cissions. Lors de I'étirage, ces tensions sont d'antant plus importantes que le
demi-angle d'enwrée des filieres est élevé. Dans nowe cas, cet angle était d'envimn 6° pour
toutes les filieres et le taux de réduction d'environ 16%. L'étirage peut permettre une
déformation homogene et uniforme, de maniére que 1a quantité de travail inudle soit limitée pour
les fores déformatons et puisse ue négligée en premibre approximation (voir Backofen [27]).
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Figure 5.9, : Variations a) de I'allongement 4 la contrainte maximale et b) de la différence enire

la contrainte maximale et la limite d'écoulemem en fonction de 1) de l'alliage
Cul5Fe de la premi2re série.

Ainsi Langford et Cohen [28] ont testé des échanillons en traction, en corrigeant les courbes
pour tenir compte de la swiction, aprés différents taux d'écrouissage obtenus par €tirage. Tls ont
ainst obtenu, en wagant le point d'écoulement en fonction de 1a déformation totale du matériau
(fer pur, Fe-Si, Fe-Co, Fe-Mn, ..)) l'enveloppe de la limite d'écoulement. En fait, cetie
enveloppe décrit la variation de la limite d'écoulement en fonction du tanx d'écrouissage,
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pratiquement indépendamment du fait que la déformation soit produite lors d'un essai de
traction ou lors de l'étirage. De plus, ils ont observé que le changement du mode de
déformation peut altérer le comportement du durcissement lors de I'écrouissage. Aiasi, un essa
de compression effectué aprés étirage produit un adoucissement, si bien que la limite
d'écoulement se trouve netiement en dessous de l'enveloppe décrite auparavant.

Les barri¢res efficaces au mouvement des dislocations permettent la formation d'empilements
de dislocations ou de manitre plus générale, le stockage d'énergic €lastique sous la
forme d'imeractions dislocations-dislocations, dislocations-particules ou d'interactions
dislocations-interfaces. Si ces arrangements de dislocations possédent une cerntaine stabilité lors
de la décharge, ils peuvent aboutir lors de l'inversion de oontrainte & un componement de type
Bauschinger. De mani¢nc générale, lors de I'étirage des microcontraintes résiduelles sont
formées. Elles sont liées & l'anisotropie €lastique des grains, A la distribution hétérogéne des
dislocations (formation de cellules ou de sous-grains), & la présence d'empilements de
dislocations aux joints de grains, 3 la présence d'une denxidme phase, ¢tc. Les contraintas
observées peuvent Etre appelées, par analogic avec le comportement observé lors des essais de
traction ef de compression, cantraintes inverses (back-stress) car elles favorisent la défonnation

dans la direction opposée i la charge initialement appliquée.

Les matérigux cubiques 3 faces centrées, et de manidre générale, les métanx cubiques
monophasés purs présentent un faible effer Bauschinger. Wilson [94]) a démoniré que
Famplitude de l'effet Bauschinger est fortement plus élevée dans les matériaux présentant des
précipités inoahérents et que celle-ci augmente pratiquement linéairement avec la fracdnn
volumique. Pederson [95] a cependant montré avec un monocristal de cuivie que Veffet
Bauschinger est fonction du taux de déformation préalable et a suggéré que ce phénomeéne était
Ii€ au fait que la disribution des dislocations ¢st hétérogine et eonstituée de régions dont la
résistance aux movvements des dislocations est élevée (parois de cellules) ou faible (inérieur
des cellules). Ungar [96] a démontré, A partir de Nasyméuie des pics de diffraction de rayons-x,
I'existence de telles conwraintes internes. En supposam que les cellules des dislocatioas se
component comme un composite constitué de parois de cellules dures et d'intérieur de cellules
moins résistant, Ungar 3 observé des contraintas internes en compression i I'intéricor de
cellules et en raction dans les parois pour un échandllon préalablement chargé en traction, Ces
contraintes internes augmentent avec Je taux de déformation en traction, en compression, ou
aprés étirage ¢! semblent saturer aprés un taux de déformation par étirage d'environ N = 0.2
(20 %). Ainsi, l'imérieur des cellules d'un fil de cuivre pur &niré subit une contrainte inverse
aprés déchaige d'environ 70 MPa.
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De fagon générale, les instabilités géoméwriques (siriction, kinks) empéchent toute mesure
précise de la différence du peint d'écoulement, pour cenc gamme d'écrouissage (05N S4),
aprés environ 1.0% de déformation. Mais l'écart cutre les valeurs dv point d'écoulement en
traction et compression est relativement constant enmre 0.2% et 1.0% de déformation. Les
différences de valeurs de Gy enire la raction et la compression donnent donc de fagon asscz
prégise une information sur V'effet Bauschinger.

Ces différences de valeurs de 63 (ef. figure 4.32) sont pratiquement constantes caire 1 = 0.5
(39.3 %) et | = 4.0 (98.2 %) et la moyenne est d'environ 180 + 55 MPa. Le rapport moyen
entre cette valeur et 12 valeur de Gy » dans le domaine considéré est de 0.29 £ 0,05, Une valeur
identique a €1¢ obtenue par Wilson [94] pour un acier contenant .74% de C et une distribution
de particules sphériques de cémentite mds semblable 4 celle que nous avons pour les particules
de fer dans l'alliage Cul 5Fe aprés extrusion. En effet, la distance enire les particules de fer était
de 1.4 pm dans les deux cas et le diamdore de la cémentite €ait de 0.5 pm alors que le diamétre
des particules de fer dans le cuivre était d'environ 0.7 pm.

Les différences de contraintes internes inverses & la direction de charge gue nous avons
obtenyes par la mesure du déplacement des pics de rayons-x de 'alliage Cul5Fe extrudé aprés
différents taux de déformation en traction et en compression montrent unc satufation & environ
115 MPa, comme on peut le voir & la figure 4.34. Mais il est clair que les mesures par rayons-x
sous-estiment la vileur des tensions internes parce quune partie des contraintes sera relaxée &
proxiane de la surface libte qui doit ége utilisée,

Wilson [94] a comparé les contraintes iniernes inverses mesurées par rayons-x avec Veffet
Bauschinger pour toute une gamme d'alliages mono- ¢t biphasés. La valeur mesurée par
rayons-x était de fagon systématique environ 1.9 fois inférieure A celle mesurée par les essais
mécaniques. En utilisant le méme coefficient pour nos résultats et la valeur de Gppen
compression devrait étre inférieure d'environ 200 MPa par rapport & celle obtenue eu traction.
En effet, les contraintes internes créées lors de V'étrage s'opposent & la déformation en mraction
tandis qu'elles favorisent la déformation en compression. Certe valeor est, & l'erreus
expérimentale prés, idendque & celle obienue par la mesure des propriétés mécaniques.

Pour conclure cette partie, nous pouvons done dire gue la faible valeur de 65 obtenue en
compression par rapport & celle obtenue en traction dans Ja gamme de 1| = 0.5 A d est liée A on
phénomine fréquent lors d'un changement du mode de déformation. De plus, 1a valeuz de la
différence peut Etre raisonnablement comprise sur Ia base des coniraintes internes mesurées par
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rayons-x. Ces contrainies internes doivent étre lides 3 la présence des particules de fer et des
cellules de dislocations et sont rés proches de celies observées dans 12 linérature pour une
distribution de particules semblables. En effet, aprés exmusion, 'aliongement des rubans est
encore faible. Cependant, 12 comparaison qualitative est limitée par nos conditions d'édrage qui
ne provoquent pas un €1a1 de tension pur et par le fait que I'écart est mesuré ues proche du
domaine €lastique.

5.5.2. Aux valeurs élevées du taux d'écrouissage

Dans la gamme de 1 > 4 (98.2 %), nous avons observé que la différence de limite
d'écoulement entre 12 waction et la compression devient beaucoup plus faible et est de I'ondre de
50 MPa. 11 est intéressant de se rappeler que proche de m = 4 (98.2 %), la diminution de¢ la
taille des grains de cuivre dépasse nettement la taille minimum des cellules de dislocanons dans
le cuivre pur [28]. A ces valeurs de 1, 1z présence d'une sous-structurc de dislocations 3
l'intérieur des grains de cuivre n'est plus stable. On passe progressivement d'un €iat ofl les
‘dislocations ou éventuellemen les empilements de dislocations, conservent localernent une
cenaine pamnie des contraintes appliguées & un état od il n'y a plus de sous-smucure siable de
dislocations. En d'autres termes, lorsque la taille de grains deviem trés fine, le stockage
‘d'énergic élastique directionnel provoquant le “back-stress” diminue fortemient.

Par contre, des microcontraintes élevées ont été observées 3 partr des mesures faites par
rayons-x (voir tableaux 4.7 et 4.8), dans la mewice de cuivre gussi bien que dans les rubans,
qui augmenient aves le taux de déformation méme au-deld de 1 = 4 (98.2 %). Bien que les
valeurs des microcontrainies que nous avons oblenues sont entachées d'une importante malge
d'erreur, il est tout 2 fait clair que méme av-deld de 1 = 4 (98.2 %), celles-ci ont tendance 2
augmenter. La présence de microcontraintes €levées, spécialement dans des cristaux dont les
dirensions sont d'une centaine de nanometres ov inférieures, peavent provenir en partie de la
nécessaire compatibilité de 1a déformation entre les différents grains. Localement ces
interactions peuvent aboutr aussi bien i des conaintes en compressian qu'ea traction qui vont
provoquer les deux un élargissement des pics de rayons-x.

Le fait que le fer soit chargé élastiquement zu début de la déformation plastique du composite,
lors des essais de raction et lors de I'étirage, doit provoduer lors de la décharge la présence de
contraintes intemes. En effet, c'est entre les valenrs de (95.0%)=3an=4 (982 %) quela
résistance des rubans de fer donnée par Péquation (5.6) dépasse la valeur du point
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d'écoulement du composite & 0.2% de déformation (voir Tableau 5.2). Lors de I'essai de
raction lc fer est chargé A des valeurs de conmrainte neniement plus élevées que 1a matrice. Si
T'on applique pour les deox phases du compaosite, le principe de 1'iso-déformation présenté au
§ 5.3. Nouveau modéie décrivant les propriétés mécaniques de lalliage Cul5Fe, Jes rubans
doivent se mouver aprés décharge dans un état de raction alors que la matrice est dans un état
de compression. Le principe schématique de Y'apparition des contraintes internes aprés
décharge dv composie Cul 5Fe est illusté 2 12 figure 5.10. Afin de simplifier la représentaton,
nous avons considéré que le comportement du cuivre et du fer 4 l'intérieur du composite ne
présente pas de durcissement. Cette hypothése, pour des valeurs de R élevées, doit éme
respectée, comme nous V'avons vu au § 5.1, Jnterprétation de I'évolution de la microstructure
lors de l'écrouissage, aussi bien pour la matrice de cuivre gue pour les rubans de fer. De plus,
le durcissement ne change en rien e principe de 'apparition des contraintes internes lars de la
décharge mais varie leurs valeurs absolues, tant que celui-ci n'est pas trop différent entre les
deux phases.

Si I'on effectue un essai de compression aprés que ce type de contraintes soit cré€, le coivre,
qui comme nous Favons vu est responsable de la limite d'écoulement du composite,
commence 4 se déformer plastiquemnent & des charges plus faibles qu'en traction. Ces
contrainies auront tendance 4 augmenter en fonttion de 1 jusqu'a ce que les rubans atieignent
leur limite de réduction en €paisseur. Une partie de l'angmentation des microcontraintes
observées & I'aide de rayons-x doit éxe due 4 ce comportement car, vu les dimensions de la
microsoructure 2 des valeurs de 1) > 4 (98.2 %), il est probable que le champ de contraintes ne
soit pas wniforme conduisant 3 ua important élargissement des pics de diffracdon, peut étre
associ€ avec un faible déplecement difficilement mesurable. Une partie de ces contraines pent
probablement €re relaxée aprés la décharge.

Les contraintes compressives A l'intérieur de la matrice de cuivre resient faibles en raison de la
faible fraction volumique de fer sous forme de rubans. Ainsi en enant compte simplement de la
fraction volumique, 12 vaniation de la limite d'écoulement d'environ 50 MPa observée entre les
essais de traction et de compression pour des valeurs de 1] > 4 (98.2 %) est attribuée A des
contraintes compressives dans le cuivre et gboutit & des contraintes compressives d'environ
25 MPa dans la matrice de cuivre et 4 des conmraintes en traction de l'ordre de 225 MPa dans
les rubans de fer. 1l faut noter que la précision expérimentale de la mesure des macroconiraintes
(§ 4.5.1. Mesure des macrocontraintes) est de cet ordre de grandeur et ne permet donc pas de
déceler de telles valeurs,
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Eigure 5.10. : Schéma montrant le comportement du composite Cul5Fe en considéran:
que la déformation est strictemen identique dans les deux composants et
que ceux-ci ne présentent pas de durcissement. L'apparition de contraintes
internes compressives dans le cuivre et en traction dans les rubans de fer résuhe
de 12 limite d'écoulement plus élevée du fer par rapport & 1a matrice de cuivre.
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Nous arribuons donc, le faible écan entre les limites élastiques conventionnelles en waction e
en compression pour des valeurs de 1) proches de 4 (98.2 %), & la présence de faibles
contraintes compreésives dans la matrice de cuivre. Celles-ci doivent augmenter pour des taux
d'écrouissage plus importants, comme le fout les microcontraintes. Cependant, une partie de
l'augmentation des microcontraintes doit aussi étre liée A Ia difficile compatibilité de la
déformation entre des cristaux de taille progressivement plus petite. Cette augmentstion des
Imicroconmraintes lide A la compatibilité, ne va pas créer des conwrdintes internes axiales de la
méme manitre que la différence de point d'écoulemnent entre les robans de fer et la matrice.
Pour des raisons évidentes de dimensions des fils obienus, nous n'avons pas pu effectuer des
essais de compression A des valeurs de 1 plus €levées que 4 (98.2 %) environ,

5.6, Role ¢

Lors de I'étirage, des distributions de contraintes internes macroscopiques peuvent étre créées
Dieter (30] page 248, A Yintérieur des fils. Pour des taux de réduction €levés, les contraintes
résiduetles longitudinales sont généralernent en tension 2 la surface du fil et compressives 2
l'intérieur. Plus l'angle d'entrée des filitres est grand, plus les contraintes résiduelles sont
imponantes et aprds avoir passé par un maximum a environ 20% de réduction, les contraintes
internes ont tendance 3 diminuer avec le taux d'écrounissage [97]. Si une distribution importante
de contrainies internes est présente dans les fils &tirés de I'alliage Cul5Fe, 1o comportement de
la limite d'éconlement doit varier si les £échaniillons sont usinés ou non. $i des contraintes
internes en tracuon sont présentes 3 la surface dv fil, un essai de traction sur un échantillon
non-usiné doit présenter un point d'écoulement plus faible qu'un échantillon usiné, en
supposant que l'usinage ne perturbe pas trop la distribution de contmuintes internes. Les
résultats que nous avons obtenus (voir figures 4.27 et 4.32) ont montré que la distribution des
contraintes internes macroscopiques devait étre faible car les valeurs des limites d'écoulement
des échantillons usinés et non-usinés sont trés proches.
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5. ¥ ‘activation

Le volume d'activation que nous avons déterminé diminue fortement avec 1) et est trés faible
puisqu'il diminue d'environ 100b3 & 27b3 pour des valeurs de T passant de 2.6 (92.6 %) &
7.4 (99.939 %). 11 est clair que le mécanisme thermiquement activé est exmémement localisé et
le fait qu'il soit forrement fonction de i} montre qu'il dépend des dimensions moyennes de la
microstructure. I est important de noter que dans les domaines de déformation o les volumes
d'activation ont €€ mesurés, les rubans de fer doivent essentiellement se déformer
plastiquement.

On remarque une dépendance linéaire de l'aire d'activation en fonction de I'épaisseur des
rubans fois le vecteur de Burgers, tg, b, comme on peut le voir 2 la figure 5.11. Commeily a
une dépendance linéaire entre 1a diminution de 1'épaisseur des rubans et 1a diminution de la aille
de grains du cuivre (voir la figure 4.21), la dépendance linéaire de l'aire d'activation est aussi
respeciée en fonction de la taille des graing de cuivre,

12
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Aire d'activation (nm?)
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Eigure 5.11.: Variation de Yaire d'activation en fonction de tg. b de l'alliage Cul5Fe. La
droite présentée sur ceue figure est la droite de régression et présente une pente
de 0.61.
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Le fait que le mécanisme thermiquement activé soit exrémement localisé et fonction de 1) (dans
a mesure ob 1'épaisseur des rubans diminve avec 1) élimine tous les mécanismes agissant sur
les segments de dislocations comme 'annosphére de Conrell, les dissociations, etc. ainsi que
les mécanismes liés 2 la présence d'une fine dispersion de particules de fer ou au durcissement
par solution solide. De plus, au vu des observations effectuées au MET et de la finesse de la
microstructure, il est possible d'€liminer les mécanismes li€s aux interactions
dislocations-dislocations. 11 faut noter aussi que le mécanisme d'Orowan permettant i la
dislocation de la matrice de cuivie de franchir les rubans n'est évidemmment pas thermiquement
activé et que vo les dimensions de ceux-ci, les mécanismes de montée de dislocations ne
peuvent pas jouer un rdle non plus.

S$i I'on dicnt compte du fait gue le volume d'activation est mesuré lorsque la marrice de cuivie et
les rubans de fer sc déforment plastiquement et que les microsoructures sont fines et rés
Tortement £crouies, le volume d'activation ne doit pas varier en fonction du tagx de déformation
lors des essais de traction. Clest-A-dire évidemment qu'il ne dépend pas de la structure de
dislocations ni de son évolution puisque celle-ci ne peut plus se développer. Ceci est confirmé
par les observations que nous avons faites qui montrent clairement que le volume d'activation
ne varie pas, A l'erreur expérimentale prés, avec le 1aux de déformation en traction (voir les
faibles valeurs des écarts type données dans le Tableau 4.6).

En considérani que 1z largeur de Yaire d'activation n'est que d'un vectewr de Burgers, on
suppose un obstacle exaémement localisé et I'aire d'activation ne peut avoir qu'onie longueur
inférieure i I'épaisseur des rubans. Le mécanisme thermiquement activé semble donc i€ 2 la
propagation de la déformation dans les robans de fer. On peut cnvisager soit un mécanisme de
germination de dislocatons & partir de I'interface cuivre-fer soit la découpe des rubans de fer
par les dislocations de la metrice. En principe, ce dernier mécanisme n'est envisageable que si
l'interface est cohérente ou semi-onhérente [89] sinon, géométriquement, des segments de
dislocations non-glissiles  l'interface doivent &tre créés, Il est clair au vu des textures que nous
avons observées {voir Tableau 4.2 : - type mixte 111 et 100 pour le cuivre et de type 110 pour
les rubans de fer qu'il n'y a pas une épimxie systématique entre les plans (111) de la matrice de
cuivre et le plan {100} des rubans de fer. En efiet, le plan de la matrice de cuivre qui est en
contact avec les robans de fer ne peut pas émre un plan {111), car il n'y a pas de plan de ce type
|2 paraliéles sux directions prétérenticlles observées (<100 et <111>). Cependant du fait des
wés faibles dimensions de la microstructure et des contraintes locales ads élevées, le mécanisme
de découpe ne peut pas étre totalement exclu,
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Les joints de grains, les interfaces incobérentes entre la mairice et les précipités ou les
dispersoides peuvent agir comme source de dislocations (98, 99] sous l'effet de la
concentration de contrainte A linterface, En principe. du fait du nombre élevé d'alomes
concernés, 'activation thermigue ne réduit pas de fagon significative la contrainte critique des
sources de dislocations. D'aprds la figure 5,11, si 1a longueur de Y'aire d'activation est
sewlement d'environ un vecteur de Burgers, 1a longuenr moyenne du segreent de dislocation
concemé n'est que d'environ 0.6 fois I'épaisseur des mubans, tg,. Le mécanisme trds localisé
d'émission de dislocadons semble. donc possible A lintérieur d'un ruban de fer.

Nous avons illustré schématiquernent 2 1a figure 5.12 le mécanisme thermiquement activé
d'émission de dislocations & V'iniérieur des rubans de fer sous l'effet des contraintes locales.
Pour que l'interface soit A proprement parler une source continue de dislocations, il faut que
celles-ci soient émises de fagon concentriques 3 partir d'un segment actf ancré aux extrémités.
La cission locale n'est pas suffisante pour permettre 1'émission d'une dislocation, Par contre, si
V'activation thermigue agissant sur une largeur d'environ un vecteur de Burgers, permet de
dépasser la cission maximale 1'émission d'une dislocation devient possible.

Figure 512.: Schéma monteant a) globalement I'émission thermiquement activée d'une
dislocation A l'intériear d'un ruban de fer sous V'effet des contraintes locales et
b) le plan de glissement acuf dans le ruban de fer ainsi que le segment de
dislocation £mis.
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La microsmucture des composites in-sit fortement écrouis est instable et 1a chute des propri€iés
mécaniques se fait rapidement lors des traitements thermiques. Celle-ci se fait &videmment
d'autant plus t6t que la microstructure est fine. Le choix du matériau de la phase cubique centirée
joue plutét un réle indirect sur la limite lastique dans 1'état écroui non-traité thermiquement,
comme nous l'avons vu au § 5.3. Nouveau modéle décrivant les propriéiés mécaniques de
Valliage CulSFe, Clest-d-dire que ¢'est essentiellement les dimensions de la microstucture qui
sont déterminantes.

La diffusion se fait localement 3 l'interface entre le ruban et 1a matrice de cuivre. Le cocfficient
de diffusion du cuivre et de I'élément cubique centré A llinterface n'est pas connu mais peut étre
estimé en supposant que 1'énergie d'activation de 1a diffusion  Vinterface entre deux éléments
(cubique i faces contrées et cubique cenwré) est comparable i celle d'une interface incohérente 3
lintériewr d'une seule phase. Il est probable que la largeur effective du joint soit similaire
quelque soit 1'élément cubique centré et atnsi que 'erreur relative entre les différents coetficients
soit faible. Les valeurs du coefficient de diffusion aux joints de grains pour le cuivre, le
chrome, le fer, le niobium ¢t le tantale sont données dans le Tablean 5.4.

Tableau 5.4,: Energie d'activation de la diffusion aux joints d'aprés (100].

Qinier, = €nergie d'activation de la diffusion i l'interface.

Elément Cu Fe Cr Ta

Nb
Qinver, [KI-mol-1] 110 160 190 230 240

It est clair que la globularisation est dépendante des couples de diffusion cuivre et élément
cubique centré, D'aprés le Tableau 5.4, la cinétique de globularisation est directement lide &
V'élément cubique centré choisi et celle-ci oe doit &tre influencée que faiblement par 1a diffusivicé
" du cuivre qui est nettement plus élevée que celle des &éments cubiques centrés, La
globularisation des rubans est done d'autant plus faibles que l'énergie d'acdvation de ls
diffusion 2 l'interface est grande et peut donc se classer dans I'ordre : Nb < Ta < Cr < Fe. Cet
ordre correspond aussi A celui des points de fusion des éléments considérés, comme mentionné
par Hardwick [1G1].

11 est intéressant de constater que les phénoménes de relaxation se passant 3 une tempéraure
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inférieure 4 150°C semblent assez fimiiés dans l'altiage Cul5Fe 1 = 5.8 (99.7 %). En effet, &
T'erreur expérimentale prés, la contrainte maximale et Ja limite €lastique resient constantes
jusqud 160°C 2h au moins (voir figure 4,38). On ne détecte pas non plus, au vu des propriéiés
mécaniques, la présence d'une précipitaton imponante de fer. Les phénomenes de restauration
sont donc limités A ces températures, Ceci provient du fait qud 1 = 5.8 (99.7 %), il n'y a plus
une importante densité de dislocations & lintérieur des grains.

Pour l'alliage CulSFe n = 5.8 (99.7 %), il est clair que Ia recristallisation de la matrice de
cuivre ne joue pas un role déterminant. Ceci est di 2 la finesse de la microstructure qui empéche
T'accumutation des dislocarions dans les grains de coivre. La recristallisation a cependant déji
été observée dans les composites in-siru mais lorsque fa microstructure était encore grossiére
[55). Dans ces matérigux (Cul5SNb), 3 une tempérawure donnée, la chute se faisait au début du
traitement mais ensuite la containte maximale et Ie point d'écoulement Tesiaient pratiquement
constants. Pour les phénoménes de globularisaton, on ne s'atiend pas & observer une telle
stabilisation des propri€tés mécaniques aprés quelques heures de traitement. Nous avons
observé que dis que la chute des propriéiés mécaniques devenait significative aprés un
traitemnent thermique 3 220°C pendant 2 heures, les premiers indices de la globularisation des
rubans étaient décelés {voir figure 4.38). Nous avons observé que 1a différence entre o
contrainte maximale et 18 limite conventionnelle d'élasticité en waction, illusirée & la figure 4.41
st environh constante, ee qui implique que le durcissement est environ tonjours le méme lors
des essais de mecton. Ceci implique encore une fois que ce n'est pas un mécanisme de
restauration et encore moins de recristailisation qui explique la diminution des propriétés
mécaniques aprés traiternent thermique,

La globularisation des rubans de fer sous I'sffet de Ia capillarité semble se faire de fagon
complexe et implique beaucoup de mécanismes discutés dans Ie § 2.5. Coalescence des fibres.
C'est le phénoméne de cylindrisation (formation de crétes proche des exaémités) qui rend les
rubans sensibles sux perturbations. Expé&rimentalement, il a éi€ observé au MEB et ax MET que
les rubans présentaient souvent des créies proches des exmrémités aprés raitement thermique.
De plus Ia présence longitudinale ou transversale de parois permettant {a formation de sillons
thermiques doit &me parfois responsable de la division des rubans, Ceci réduit les rapports
longueur/épaisseur et largeur/épaisseur des rubans 1 accélere la globularisation. Si ces rapports
sont €levés la sphéroidisation des exmémités est aussi possibie,
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6. Conclusions

Les matériaux que nous avons obtemus soit A partir des poudres préaliiées atomisées ou des
billeties Osprey nous ont pennis d'obtenir, aprds I'extrusion, des alliages présentant des
microstructures fines et homogenes, Les alliages obtenus & partir des poudres préallides
compactées ont une microstructure qui est proche de celle des billettes Osprey et nous ont
permis ainsi une bonne évaluation initiale du comportement de celles-ct.

Du point de vue de la résistance mécanique, le fait de partir d'une microstructure fine est trés
favorable et nous permet d'obtenir des matériaux présentant une résistance mécanique élevée
aptes un faible taux d'éiirage. En effet, nous avons obtenu, par exemple, pour l'alliage Cul5Fe
une résistance mécanique d'environ 1000 MPa aprés un taux d'écrouissage de seulement 5.
Cette résistance mécanique est bien meilleure que celles obtenues pour les composites fr-sin
fabriqués & partir de fingots coulés dont la fraction volumique de phase cubique centrée se
déformant durant I'écrounissage et pourtant nettement plus importante. La présence d'une
deuxiéme phase cubique centrée non-dendritique n'est donc pas pénalisante pour les propriétés
mécaniques.

Nous avons observé que Faptitude des particules de phase cubique centrée ¥ se déformer lors
de l'extrusion et de F'étirage est trés sensible & 1a contamination et A la taille des particules. Ainsi
les effets cumulés du durcissement par solution solide et de la finesse de 1a distribution dans les
alliages cuivre-chrome ont @émpéché les particules de chrome de s'allonger lors de '€crouissage.
Dans les composites contenant du fer, des particules d'oxydes ou de carbures plus ou moins
sphériques ont 1 observées, tandis que les particules de fer métallique s'allongeaient lors de
I'¢timge. Une fraction non-négligeable du fer ne participe donc pas au durcissement du matériau
car elle se trouve sous la forme de grosses particules d'oxyde ou de carbure. Aucun des
matérigux faiblement concentrés que nous avons étudiés ne présentaient une quantité de
deuxié¢me phase fibreuse suffisanie pour que V'augmentation des propriétés mécaniques soit

importante,

Ce travail se caraciérise, entre autre, par Veffort qui a & porté sur la quantification précise de
P'évolution de la microstructure. Ainsi. nous avons observé des microstroctures qui devenaient
extrémement fines lors de I'étirage, si bien que la limite d'écoulement des rubans de fer doit
devenir irés élevée méme aprés un écrouissage intermédiaire =4 - 8 (98.2- 9997%). Le
mécanisme de découpe des grains de cuivre par les rubans de fer Que nous avons observé rend
possible une décroissance continue de la taille moyenne de grains de cuivre lors de I'étirage.
méme en dessous de la taille minimum de cellules obtenues dans un cuivre pur €tiré. Ainsi.
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nous avons obtenus pour les valeurs élevées du waux d'écrouissage, 27 (99.91%), des
tailles de grains de cuivre inférieures 3 75 nm et des épaisseurs des rubans de 1'ordre de 4 nm.

En tenant compte des dimensions de la microstructure, nous avens conclu, qu'aprés avoir
dépassé une valeur de n de 3.5 (97.0%) envimn, le point découlement des rubans de fer
devenait trés nettement supérieur & celui du composite et ce qui est plus important, & partir de
N1 =45 (98.9%), 4 la limite d’éconlement du composite, les rubans de fer n'avaient pas
encore dépassé leurs limites &lastiques. Ainsi, en mesurant le point d'écoulement du composite
4 0.2% de déformation et pour des taux d'écrouissage supérieur 3 | = 4 (98.2%), les rubans
de fer n'étaient qu'élastiguement contraints. Le point d'écoulement du composite peut &tre
atieini sans que I'une des denx phases ne se déforme plastiquement. Ainsi, an début des 2ssais
de traction et de 1'étirage la matrice de cuivre se déforme plastiguement tandis que les rubans
sont encore élastiquement contraints.

En utilisant une version nodifiée du modRle de durcissement, basé sur la difficulié de mouvoir
des dislocations an travers d'une dispersion de barridres, gui tiemt compte de la taille
nanométrique des rubans de fer, nous avons pn décrire la variation de la limite d'écoulement de
l'alliage Cul5Fe. De plus les hypothéses & la base de ce mod2le permettent d'expliguer
qualicativement les observations des variations des microcontraintes que nous avons mesurées
an rayons-x et sont eén accord avec les observations des différences entre les limites
d'écoulement en traction et en compression. Dans ce modgle, la contribution de la matrice de
cuivre i 1a résistance mécanigue du composite dépend des interactions entre les dislocations et
les rubans ainsi que les fins précipités de fer aﬁpnms Jors de la compaction on de l'extrusion,
Nous avons enu compte, dans ce modele de l'effet de la morphologie des rubans de fer sur le
nombre de rubans traversant le plan de glissement et Yeffet de celle-ci sur la facilied qu'a 1a
dislncation & dépasser I'ebstacle, Les valeurs expérimentales introduites dans ce modéle sont
basées sur la quantification de 1a microstructure, si bien que les résultats obtenus sont
direciement dépendants de ces mesures et décrivent donc aussi la saturation de I'angmentation
de 1a limite d'écoulement.

11 est apparu clairement qu'une saturation de la diminution de la taille de la micmstructure &tait
observée lorsque le taux d'écrouissage devenait s important et provogquait ainsi une saturation
de Yangmentation de la limite élastique et de 12 résistance mécanique. Nous attribuons cetie
saturation au fait que les rubans de fer atteignent des résistances proches de la limite théorique et
du fait qu'ils sont orientés favorablement se rompent probablement par clivage sur les plans
{100}. Ceci a pour ¢onséquence que, pour une fraction volumique et une distribution données
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de phase cubique centrée qui se transforme en rubans, une limiie de la résistance mécanique doit
émre atieinte lorsque I'dpaisseur des mbans est telle que leur résistance mécanique atteint une
valeur limite. Donc l'affinement de la microstructure initiale permet de diminuer Ja fracton
volumigue de Ja deuxiéme phase ou de réduire le 1ans d'écrouissage nécessaire pour obienir les
propriétés mécaniques escompiées, mais ceci n'est possible que si Pon atteint pas la taille
critigue des rabans.

Nous n'avons pas observé un compornement clairement exponentiel de la cantrainte avec 1, ce
qui est généralement le cas des composites in-situ fabrigués A partir de lingots coulés. Nous
atuibuons ce comportement au fait que, bien que les dimensioas critiques de la microstructure
diminuent proportionncllement (jusqu'a m =7.5) avec la rédnction de Ia section du fil,
aboutissant & une dépendance exponentielle des propriéiés mécaniques en fonction de n, la
contribution des rubans de fer qui atteignent progressivement lors de I'étirzge une taille critique
¢t ne participent plus & I'augmentation des propriétés mécaniques, font que cette dépendance
exponentielle est réduite. La dépendance exponentielle apparente de la limite élestique est donc
réduite parce qu'elle se trouve entre les faibles valenrs de N, od la microstructure fibreuse
apparait et les valeurs élevées de 1, ol Ia réduction de Ia taille des rubans présente une
sawration.

Des contraintes intemes inverses (back-stress) sont observées aprés les premidres passes
d'étirage et elles conduisent & uve diminution de la limite d'écoulement en compression par
rapport 3 celle oblenue en traction. Ces contraintes sont formées lors de I'étirage car la
déformation se fait principalement en ension &t sont lides 3 Ia présence des particules de fer et
des cellules de dislocations. Mais c¢ type de contraintes internes disparait en inds grande partie
lorsque la valeur du taux de déformation devient élevée. La faible valeur de la limite
d'écoulement obtenue en compression par rapport 3 celle obtenue en traction dans Ia gamme de
n=0544 (394 2 98.2%) est liée & un phévamene fréquent lors d'un changement du mode de
déformation. De plus, cette différence peut étre raisonnablement comprise sur la base des
contraintes interncs mesurées par rayons-x. Ces contraintes intemnes sont trds proches de celles
observées dans Ia littérature pour une distribution de particules semblables. Nous avons attribué
le faible &cart entre Ies limites &lestiques conventionnelles en traction et en campression pour
des valenrs de T supéricures on égale A 4 (98.2 %), & la présence de faibles contraintes
compressives dans la matrice de cuivre, Celles—ci augmentent pour des taux d'écrouissage plus
imponants, comme le font les microcontraintes. Cependant, pour des raisons évidentes de
dimensions des fils obtenus, nous n'avons pas pu effectuer des essais de compression 2 des
valeurs de m plus élevées qu'environ 4 (98.2 %). Tontefois, une pariie de 'augmentation des
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microcontraintes est avssi éme liée A la difficile compatibilité de la déformation entre des cristaux
de taille progressivement plus petite,

Les mesures des valenrs des volumes d'activation, ont montré que ceux-ci élaient trés faibles et
diminuaient linéairement avec les dimensions de la microstructure. Le mécanisme
thermiguement activé d'émission de dislocations A lintérieur d’un ruban de fer semble le
mécanisme rsponsable de I'auvgmentation de la limite d'écovlement lorsque Ja vitesse de
déformation angmente.

La stabilit¢ thermique de 1a micmstructore est assez faible, en effet lorsque le matériar présente
une résistance mécanique supéricure & 1000 MPa, des traitements thermiques de quelques
heures & 200°C provogquent déjd une chute des propriéiés mécaniques. La microscopie
¢lectronique en transmission nows a montré que les rubans présentaicnt souvent des crétes
proches des extrémités aprés traitement thermigue et que la présence longitudinale ou
transversale de parois de dislocations permettant la formation de sillons thermiques est parfois
responsable de la division des rubans,

Si I'intérét de ce travail est en partie d'ordm: fondamental, il n'en revét pas moins vn grand
intérét industricl. En effet, e développement d'alliages de haute résistance mécanique et de
havte conductivité €lectrique est d'un trés grand intéeét industriel. Dans ce sens, cette éiude a
permis de démontrer la possibilité de fabriquer des composites in-situ 3 partir d'une
microstructure de départ fine obtenue par la solidification rapide. De plus, nous avons démontré
que des composites in-situ présentant des résistances mécaniques trés intéressantes pevvent Etre
fabriqués aussi bien A partir de poudre préalliées atomisées gu's partir de billeties déposées par
la méthode Osprey. Cette dernigre méthode revEt un intérér économique paniculier puisqu'elle
permet d'éviter la compaction des poudres.
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