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I. Préambule:

Les matériaux stables et hautement résistants avec une bonne conductivité thermique sont
continuellement demandés et utilisés dans différents domaines. Pour ces applications, le cuivre
est un candidat recommandé grice A sa haute conductivité thermique et électrique parmi le reste
des matériaux. Les alliages de cuivre sont employés dans beaucoup d'applications, tel que:
les résistances des électrodes de soudage, les intérrupteurs électriques, les composés de tube de
rayous-x ct les disques utilisé€s pour l'irradiation par neutron.

Pour optimiser I'utilisation des alliages de cuivre il faut améliorer certaines propriétés tout en
maintenant le niveau d'autres. Pour les atliages classiques, 'oplimum a ét£ atteint tant au niveau
de la composition {choix et concentration des éléments d'addition) qu'au niveau des procédés
(traitemcnt thermique et thermomécanique). Pour améliorer les performances on doit avoir
recours & un procédé dont I'objectif est dobtenir des microstructures éventuellement hors
¢équilibre, avce une dispersion uniformément fine et dure comme deuxidéme phase. Pour
les éléments d'addition peu solubles dans le cuivre liquide, il est nécessaire de procéder & un
broyage des particules en milieu contrdlé. Ces procédés ralzvent des techniques de broyage des
poudrcs.

Le broyage des poudres est 'une des méthodes de production des alliages de cuivre. Ceux-ci
sont caractérisés par dcs dispersoides de bonue stabilité thermique 3 haute température. La taille
et la stabilitd des particules sont relifes aux caracténstiques et type de processus. Les propri€iés
mécaniques ¢t physiques des alliages dc cuivre durcis par des dispersoides sont directement
associées avec les caractéristiques de la microstructure comme par exemple: la fraction
volumique, la stabilité, la wille des particules, la solubilité dans la matrice et les propriétés
d'intcrface.

Les objectifs de ce travail se composent de trois parties essentielles:

1- Dans la premitre partie nous avons temié de donmer unc explication de l'origine de
la dispersion des valeurs d'élargissement des pics de diffraction du cuivre broyé€. Nous
conclurons en donnant une interprétation par anisotropie €lastique. De plus, une étude est
consacrée  I'influence des éléments eu solution sur ld microstructure et le durcissement du
matériau en présentant le phénoméne responsable. Enfin, nous nous interrogerons sur
la possibilité d'avoir des nanocristaux ct comment se passe la relaxation de la microstructure
apreés les traitements thermiques,
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2- Basé sur une éde amérieure faite sur des alliages CuNbD dilués, le but de la denxiéme
partic de ce travail est d'éudier ceux-ci avee des concentrations €élevées (10, 14, 28)vol%Nb
en tentant de comprendre le mécanisme de durcissement de iels matérianx sur la base du
modtle dCrowan. L'influence des paramiires température {extrusion ou recuil statique},
temps de broyage, et fraction volumique sur la microstructure et les propriétés mécaniques a
€16 Eiudiée,

3- Dans la troisiéme partie, nous étudierons la possibilité d’incorporer des oxydes par
le broyage de Cu et AlhO3 ou les créer par réaction d'oxydation

(exemple, Nb + CuQ > Cu + NbQ).

Cette partie consiste donc & comprendre le mécanisme de la réaction de réduction du CuQ par
Nb et I'évolution de 1a microstructure des poudres pendant le broyage et aprés trailements

thermiques.



INTRODUCTION ET REVUE DE LITTERATURE



Ce processus consiste en un broyage des poudres A froid avec des billes. La figure IT.1 illustre '
I'évolution de la microstructure 3 l'intérieur des particules de poudre pendant le broyage. Des
phénomenes de rupture et soudure se succddeat en permettant d'Incorporer dans I'ailiage soit
roécaniquement, soit par réaction chimigue sur les surfaces des ruptures frafches des poudres,
des &léments contenus dans le milien environnant Ces phénom2nes de rupture et soudure
inhibent aussi la réduction de la taille moyeane des poudres en fonction du temps de broyage.
Un fluide organigne a €t ajouté comme lubrifiant pour €viter le probléme de collage des
poudres sur les conteneurs et les billes. L'ntilisation du procédé de broyage des poudres -
€lémentzires en milien contrdlé a &€ regue avec suceds pour la fabrication des alliages de Ni, Al
et Fe durcis par des dispersoides [1]. Bien que les poudres soient fortement travaillées, des
techniques de consolidation 2 chaud ont été développées afin d'extruder ces matériaux.

Méwl A

Métal. B

Figure X.1: Microstructurs 2 I'intérieur des particules de poudre pendant le broyage.



4 Iniroduction et R je ot

Les alliages de cuivre renforcés par des particules de céramique (oxydes, carbures, nitrures) et
des composés intermétalliques ont é1€ produits par broyage des poudres (2, 3, 4, 5, 6, 7]
Le procédé a aussi é1€ utilisé pour fabriquer des matériaux amorphes [8, 9, 10, 11], des
nanocristaux [12, 13, 14, 15] et des intermétalliques {16, 17].

Le processus de broyage peut étre utilisé pour former des alliages métastables. Le phénomene
responsable de la formation des phases cristallines métastables ou amorphes a é1£ expliqué par
des concepts thermodynamiques. Le degré de broyage des poudres a été expliqué par
la corréladon entre linteraction chimique des atomes de la matrice ct 1a deuxi®me phase.
Le paramétre thermodyramique utilisé pour cette corrélation est I'enthalpie libre du systéme
(matrice-deuxitme phase).

Morris [7] 2 conclu qu'une forte interaction chimique 2 travers l'interface matrice - particule
transftre la force apphquée aux particules de 1a seconde phase, Par conséquent, la déformation
est beaucoup plus efficace. Ceue interaction peut Etre mesurée par Penthalpie de formation d'an
composé imaginaire cuivre-cubique centré, Une large et négative enthalpie de formation
entraine un degré de raffinement des particules comme dans le cas de Nb oo Ta dans le cuivre,
suivi par V et Cr, Par exemple, la taille des particules de V est aux environs de 10nm aprés un
temps de broyage de 12h, par contre, Mo et W sont pauvrement raffinés avec des tailles de
particules entre 20 et 500nm aprés le méme temps de broyage.

Les bases thermodynamiques pour former des solutions solides cristallines oo amorphes, par
réaction a I’état solide sont décrites par Johnson et Schwarz [20, 21]. L’enthalpie libre de
formation de I’éat cristallin & 1’équilibre est toujours infédeure 2 celle de I’érat amorphe pour un
systtme métallique en dessous de la température de fusion. L’état amorphe est un état
métastable avec yne barritre 4’énergie séparant ces métaux d'une crstallisation spontanée.
Weeber [73] a affirmé que pour créer unc phase amorphe par réaction  1'état solide (brayage),
il est donc nécessaire de créer un €tat initial crstallin avec une enthalpie libre importante.
La formation de ia phase amorphe est possible si la réaction de celle-ci est beaucoup plas
rapide que celle de 1a phase crstalline. Cecl a 1€ confirmé par Schultz [19].

Le processus de broyage produit une microstructere dc couches fines de métaux €lémentaires
cristallins. L'enthalpie libre, pour cct état initial, peut &tre baissée par la transition & F'état
amorphe. Par conure, le broyage des poudres des phases intermétalliques crée un écat cristallin
havtement désordonné A partir duquel la transition 3 la formation d'un état amorphe st
possible.



" Le broyage des poudres est un procédé dont I'un des objectifs est d'obtenir des microstructures
hars d'équilibre (2, 3, 5, 6] avec une dispersion uniformément fine et dure comme deuxidme
phase. Elle permet la sélection de la composition chimique des alliages sans tenir compte de
1a limite de solubilité & 1'état liquide ou solide. Par broyage des poudres, une solution solide
supersaiurée de Fe-30at%Cu et Fe-40at%Cu a éié obtenue. L'extension de solubilité obtenue
par le broyage a éé comparée 2 celle produite par les deux techniques: la pulvérisation et la
trempe dans le liquide. Il a €€ conclu que 1a mise en solution solide par le broyage des poudres
est plus importante [22].

Cabanas [23] a €tudié le systtme Co-Cu. 11 a montré aussi que le broyage des poudres peut
entrainer une extension de solubilité. 11 a constaté que le parametre de maille des deux métaux
Coet Cu qui different au moins de 2% diminue i cause de la dissolution d'un élément dans
l'autre. Cette extension de solubilité a été remarquée également par Gaffet [3] en examinant des
poudres broyées du systéme Co-W. Il a confirmé également 'expansion du paramétre de maille
de Cu due  la dissolution du W dans Cu. Des études similaires ont ét¢ faites par Schlump [24].
1l a remarqué que les deux paramétres de maille de Ni et Ti broyés augmentent avec le temps de
broyage. Le paramétre de maille de Ti est particulitrement mieux pronouncé au début du broyage
que le parametre de maille de Ni.

En résumé, les résultats donués par les différents travaux montrent qu'une exteusion de
solution solide peut &we oblenue dans des systémes binaires par le broyage des poudres
élémertaires. Les supersaturations trouvées par le broyage des poudres excédent celles
rapportées pour la solidification rapide des atliages.

Il est bien connu que I'énergie libre stockée dans un matériau écroui constitue la force motrice
pour sa recristallisation ultérieure. L'écrounissage se manifeste par I'accroissement de densité de
dislocations par un processus de multiplication. L'avgmentation de la sésistance par écrouissage
apparail done comme un autre moyen pour améliorer les propriétés mécaniques des matériaux.
Plusieurs travaux out confirmé [25, 26, 27] que la contribution des microdéformations
introduites par le broyage dans les poudres est probablement la densité de dislocations. Elle
peut aegmenter rapiderment av début du broyage et jusqu'a une valeur maximale ou diminuer
avec la diminution de la aille de cristallite.

Cette variation de taille de cristallite 2 &€ rouvée aussi par Schlump [24] en broyant des
poudres de NiTi. Il a remarqué que la taille des cristallites de Ni et Ti au début de broyage a unc
taille d'environ 30nm pour se stabiliser & unc taille de 10nm aprés un temps de broyage de 60h.
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Schulz [27] a confirmé celte constatation en broyant des poudres de Ni et Zr, il a trouvé des
tailles de cristallites de Ni et Zr qui diminuent en fonction du temps de broyage. Aprés un temps
de bruyage de 4h ellcs se stabilisent & 10nm. 11 affirme aussi que 1'énergie €lastique représente
seulement quelgue pour-ceni de I'énergie totale. Le maximum d'énergie stockée par le travail &
froid est environ la moiti€ de la chaleur de cristallisation des poudres amorphes. Par
conséquent, elle peut contribuer 3 upe extension significative de la réaction d'amorphisation.
Schulz a suivi Pévolution des microdéformations intermes du sysiéme de Ni et Zr. Pour Ni
pendant lh de broyage, € atteint une valeur de (.6% puis diminue. Par contre,
la microdéformation de Zr augmente progressivement jusqu'a 0.9% peadant le méme temps de
broyage puis diminue pour se stabiliser 3 0.3% & 4h.

Eckert [14, 15}, en broyant des poudres de Cu-Fe pendant 24h avec différentes compositions
de Cu, a trouvé une microdéformation de 0.6% pour Fe pur et 0.45% pour la phase Cu dans la
compasition entre FeggCuyyg et FeggCugg. En plns, il a trouvé une microdéformation de 1.6%
pour la composition FeggCuyg. 1 a expligué cette augmentation de microdéformation pour
FeggCuyg par l'influence des Elémenis en sclution sur I'écrouissage de la matrice. En plus, il a
étudi€ la variation de la taille des cristallites des alliages Cu-Fe en fonction de la composition de
Cu. 11 a constaié que la taille des cristallites diminue en augmentant la fraction atemigue de Cu
jusqu's 40%, et il a conclu que la diminution de 1a taille de cristallites est influencée par la mise
en solution du Cu dans la matrice de Fe. Il a trouvé anssi environ 2at% de Fe qui proviennent
des billes et des conweneurs utilisés aprés un temps de broyage de 24h pour toutes les
compasitions étudiées. Avec un raiscnnement similaire, mais se limitant A broyer des poudres
élémentaires sans l'addition d'une deuxi®me phase Le Bruo [25), en broyant des poudres Cu,
Ni et Fe a confirmé que la taille des cristallites dépend beaucoup de I'énergic stockée dans le
systéme et que ¢'est 'écrouissage qui est responsable du durcissement des poudres.

Trudcau [28] a broyé 1'alliage NiMo. 1l confirme que a vitesse de rédnction de la taille des
cristallites pendant le broyage dépend beaucoup de la fraction atomique de Mo. La twille
moyenne des cristallitcs de Ni est inférienre & 10 nm aprés un temps de broyage de 20h, 1andis
que les cristallites de Mo ont des tailles supérieures pendant la méme durée. II a déterminé
égalernent les microdéformations internes dans ces alliages en fonction du temps de broyage. 11
a trouvé que NigsMo, 5 présente des valeurs de microdéformations bien supérieures A celles de
NiggMoy €1 qu'un nombre tres imponant de dislocations est présent dans Ni. Trudean affirme
anssi que quand la taille des cristalliies est inférieure 3 10nm, Ja déformation plastique prend
place A travers le glissement le long des joints de grain.

Schaffer [29] a constaié que Ja diminution de la taille des crisiallites et I'augmentation des
microdéformations peuvent &tre relifes A I'aupmentation de la taille des billes. Ceci est cn
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concordance avec les analyses de Maurice [30]. Ce demier a montré que cette augmentation des
propriéiés mécaniques en fonction de la taille et Ja masse des billes est accompagnée d'une
augmentation de la température induite par le contact entre les poudres et les billes lors du
broyage. Ce phénomeéne a aussi i étudié par Bhattacharya qui aboutit 3 1a méme conclusion
{31].

Hellstem (26] a remarqué que le broyage des poudres du systéme de Ru-AlRu conduit 3 une
augmentation des microdéformations internes. 1 a trouvé une € égale 3 1% pour Ru et
approximativement 3% pour AlRu. 11 a cocclu que 1'énergie stockée est due principalement aux
microdéformations iutroduites par Ie broyage. Ce dernier a montré aussi que
les microdéformations internes deviennent counstanies pour Ru quand 1a taille des cristailites Ru
estentre 11 et 13nm. Par contre, elles diminuent pour AlRu quand la taille des cristallites varie
euntre 5 et 7nm. Enfin il conclut que lorsque quand la taille des cristallites AIRu devient irgs
petite une grande quantité d'énergie est stockée dans les joints de grain.

Beaucoup de travaux [12, 24, 26, 32, 33] ont remargué gue lorsque les matériaux broyés ont
une structure nanocristailine, leurs déformations ve se produisent plus par glissement de
dislocations. Plusieurs tentatives ont éLé proposées demigrement pour trouver une explication
valable A ce phénomene, Pourtant dans 1'état actuel des connaissances, il apparait gu'on ne peut
pas trancher avec certitude sur une définition précise.

En conclusien il y a plusieurs paramétres qui interviennent dans le processus de broyage des
poudres. 11s ont une influence sur la coustitution finale des poudres. La nature de ces phases,
qui va &tre formée de fagon intrinséque est dépendante de 1a nature chimigue des constituants
des alliages, l'atrnosphere de broyage, le rapport bille/poudre, le temps de broyage, la
température lors du broyage et de la nature et ta quantité de liquide lubrifiant ajouté pendant le
processus de broyage des poudres. La variation dans les parametres mentionnés entraine une
différence dans les résultats et pose quelquefois des éncrmes difficultés, lors de la comparaison
des résultats des différents auteurs, pour conclure d'une fagon générale.

IL4 Diffé licati 1u L i i
Ces demitres anndes, il y a eu un grand intérét dans J'utilisation d'une forte éuergie de

déformation mécanique pour produire de nouveaux alliages te] que les alliages amorphes en
commengant avec un méfange de poudres élémentaires ou de composés intermétatiiques.



8. Introduction et Revue de littérature,

Le broyage des poudres est I'une des techniques utilisées pour pmduire des alliages amorphes.
Vcltl [9] a émdié I'amorphisation de Cu-Ta par broyage dans anc gamme de concentration de
Cuyp Tagg jusqu'd CusgTagg. Ce demicr a expliqué Je processus de I'amorphisation dans un
systdme immiscible par des considérations thermodynamiques. Cclles-ci doivent &tre étendues
aux éncrgics de déformation stockées pour introduire des énerpies d'interface. Ce travail a éi€
confirmé par Sakurai [10] sur le méme systéme Cu-Ta. Ce dernier a conclu que Yan des aspects
le plus attractif du broyage des poudres est la capacité 4 former de nouveaux matéranx
amorphes, jamais amorphisés par d'antres solidifications rapidcs conventionnelles. D'antres
travaux ont i€ fails sur I'amorphisation des alliages toujours par broyage des poudres. Nous
citerons Schulz [27] qui a travaill€ sur lc Ni-Zr et M.A. Morris [11] a suivi 1a formation des
composiles et des phases amorphes en fonction du temps de broyage des systtmes CrB, CrB,,
CrSiy, NbSiy, NbB, NbB; et CryNb.

Schultz {19] a défini les conditions nécessaires pour la formation des phases amorphes par
broyage des poudres:

1. Une enthalpic de mélange suffisamment négative.
2. Unediffusivité suffisante 3 une température inférieure 2 la température de recristallisation,
3. Lasuppression de la formation de la phase cristalline intermétallique.

La formation des phases amorphes par le broyage des poudres serait comparée aux phases
amorphes formées par solidification rapide (Melt Spin). L'exemple Je plus intéressant est
le systtme Fc-Zr [19] ol la formation des phases amorphes se fait seulement dans une petite
région de diagramme binaire du systéme Fe-Zr. Le procédé de (Melt Spin) permet la formation
des phases amorphes de préférence tout prés de Featectique, tandis que le procédé de broyage
des poudres prend place dans la partic centrale dua diagramme binaire du systéme Fe-Zr. Ceue
affirmation a €€ constatée aussi sur le sysitme Cu-W par Gaffet (3] en parcourant plusieurs
fractions volumiques de deuxidme phase.

En résumé quand ung réaction d'amorphisation est preduite par le broyage d'un composé
intermétallique, la transformation structurale est le résultat de l'accumulation des défauts
structuraux qui augmenteni l'énergie libre du cristal au dessus de celui de !a phase amorphe. Par
contre, la réaction d'amorphisation pendant le broyage des poudres élémentaires pures cst
attribuée A l'interdiffusion 2 Fétat solide. Ceci est entraing par une large ¢t négative enthalpie de
mélange des composés élémentaires. Dans ce cas, I'énergie de déformation est toujours faible
par rapport 3 l'enthalpie de mélange. Par conséquent, I'énergie stockée du travail 2 froid jone
seualement un réle minime. La présence de défauts structuraux est donc unc condition nécessaire
pour qu'uns réaction d'amorphisation s¢ produise par le broyage des pondres élémentaires.
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La cinétigue des processus et les investigations micrastructurales dv phénomane ont déja été
éwdiées en détail mais les mécanismes de base et la contribution de chaque paramétre (énergie
de mélange et énergie mécanique) A la réaction d'amorphisatién pendant le broyage n'ont pas
encore été bien compris et restent une question ouverte.

4.2 Mi iy i étalli

Plusieurs travanx se sont focalisés sur le renforcement de la matrice de cuivre par des phases
réfractaires. Ces alliages sont obtenus par des processns hors équilibre par exemple:
la solidification rapide ou le broyage des poudres.

Des étndes déuwillées sur le broyage des phases métalliques réfractaires ou intermétalliques et la
matrice de cuivre ont £é faits par Morris et Morris [2, 7, 12, 13). Par exemple des alliages de
cuivre ont ét€ produits avec des particules de (Cr, Nb, W, Mo). Elles ont des diam&tres entre 5
et 10nm et un espacement d'environ 40nm [7]. D'antres alliages ont £té fabriqués avec des
particules de borures (CrBy, Z1Bj, TiB,). Ces particules ont nne taille de 10 4 15nm et un
espacement de 72 A 94nm [2]. En plus Morris et Morris ont comparé la supersaturation, la
distribution des particules et la stabilit€ des alliages Co-Cr fabriqués par les denx méthodes: le
brayage des poudres et 1a solidification rapide. IIs ont obtenn 5at1%Cr dans le cuivre par "Melt
Spin" avec saviron 3at%Cr formé pendant la solidification primaire, le reste de la solution
solide étant surpersaturée [39].

Patel [40] 2 démontré qu'un affinement significatif de Ja microstructure et une dispersion de la
deuxiéme phase peuvent étre produits dans des systémes immiscibles AL-In et Co-W et des
syst¥mes dont la solubilité est limitée (Cu-Cr) par la solidification rapide et le broyage des
poundres. Patel a signalé aussi un broyage trés fin de 40% poids de W dans le coivre par
broyage des pondres et un espaccment entre les lamelles de Cu et W de 0.5 um aprés un temps
de broyage de 50h. 11 a confirmé aussi que le microcomposite Cu-W produit par le broyage des
poudres présente nne stabilité thermique remarquable aprés consolidation A hante température.
En plus, il a ntilisé en séquence la solidification rapide et le broyage des poudres pour avoir une
microstructure trés fine.

De méme, Schroth et Franetovic [18), apres un temps de broyage de 18h ont trouvé des
particnies de Mo inférienres au micron dans 1'alliage Cu-10%Mo. Iis ont trouvés aussi une
microstructure trds fine en broyant I'alliage Cu-4vol%Zr0Oy avec des tailles de grain variant
entre 0.2 et 0.5 pm et une distribution homogéne de 20 2 50nm des particules de ZrO; avec des
espacements 4 peu prés de 100nm.



10, Introduct R fe Jitié

Des études {2, 4, 39] ont montré que la stabilité des propriétés mécaniques 3 haute température
est l'un des avantages les plus appréciés dans les alliages fabriqués par broyage avec des
dispersoides en comparaison avec des alliages durcis par des précipités ou un travail 3 froid.
Cette résistance mécanique 3 haute température est assurée par une bonne stabilité
microstructurale, Pourtant pendant l'opération de broyage des poudres, 1'amélicration sensible
de la résistance mécanique est contrebalancée par une baisse importante de ductilité.

Souvent, ie broyage des poudres a été combiné avec d'autres techniques pour créer des alliages
de cuivre avec des dispersoides. Par exemple, Schaffer et McCormik obtiennent des
disperscides de CaQ, Fe304, MnO, Al;O3, MgO et NiO dans la matrice de cuivre par une
synthése de combustion pendant l¢ broyage de CuvO et respectivement de Mn, Mg, Al, Ca, Niet
Fe [29, 41, 42, 43]. Cette méthode a & utilisée aussi par Shen pour obienir des oxydes de Fe
en débutant par CuQ et Fe sous forme de pondres [44]. Le détail de la cinétique de réaction de
combustion dépend beaucoup des conditions du procédé de broyage.

La structure des oxydes dépend beaucoup des conditions des traitements thermiques, par
exemple, dans des altiages (Cu, Al, 0), les particules de Aly04 sous forme @ et ¥ sont obtenues
en fonction des conditions des traitements thermiques effectués [45, 46). Des oxydes
complexes sont ainsi formés tel que Fe{Al,Cr)};04 [45]. La taille moyenne de ces particules
d'oxydes est de 10 & 30nm. Pouriant pour des alliages fabriqués par oxydation interne et
commercialisés “GLIDCOP" 1a taill des particule est d'environ 10nm.

Takahashi a noté que les fines particules d'oxydes ont icndance 2 sagglomérer pendant 1'étape
de l'oxydation interne [45). Cependant, de trds fines particules d'oxydes peuvent éire obtenues
avec Faddition des alliages propres. Par exemple, Takahashi a ajouté des éléments de transition
tel que Ti pour raffiner les particulcs de AlyO4 dans des alliages (Cu, Al, ) [47]. Daneliya a
proposé la précipitation de TiQy aux interfaces de AlyO et 1a matrice comme responsable du
raffinement dcs oxydes Al;O [46]. Schroth et Franetovic n'ont pas rouvé ceue difficulté en
broyant le matériau Cu-Al;03 avec une fraction volumique de 2%. lls ont trouvé une
microstructure trés fine avec des tailles de particules de AlyOg d'environ 30nm {18].

En utilisant le crye-broyage (broyage des poudres dans un liquide 3 température d'Azo'c) Luton
{48] a obtenu des grains de petite taille entre 50 et 300nm et des disperscides entre 2 et 10nm.
Cette microstructure est trés résistante au grossissement méme A des iempératures approchant la
température du point de fusion du matériau,
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La formation des carbures est cinétiqguement similaire & la formation des oxydes. Cependant, 1a
vitesse de grossissement des carbures en fonction de 12 température est significativement plus
faible que celle des oxydes. Aucnne agglomération n'est observée ct la taille finale des carbures
est trés petite, elle est de l'ordre de 20 & 30nm [49). Les particules de carbures ont 6t obtenues
4 l'aide du broyage des poudres en procédant par nne méthode de carburation inteme
{processus similaire & 1'oxydation interne). Takahashi a obtenu des carbures dans le cuivre par
réaction chimique du carbone broyé ajouté & Ta, Nb, Ni et Zr [49]. Calka [50] a procédé de 1a
méme fagon afin d'obtenir des carbures de Vanadium.

L'obtention des carbures ou des oxydes pent se faire aussi en ajoutant un fleide organigue gui
peut, en méme 12mps, jouer le rble de lubrifiant et assurer une réaction d'oxydation ou de
carburation. Cette méthode a &€ adoptée par Mormis en broyant des poudres de CuetZreten
ajoutant une guantité de lubrifiant pour entrainer cette réaction pendant le broyage et aprés des
traitemnents thermiques ultérienrs {13].

Le broyage des pondres a ét utilisé comme premiére étape avant toute oxydation ou carburation
interne afin d’assurer un broyage homogéne des différents matérianx. Les circuits de diffusion
sont réduits et la formation des oxydes ou des carbures dépendent des différents traitements
thermiques. Par contre, la taille des particules d'oxydes ou de carbures fabriqués par broyage
des poudres, dépend beaucoup de la composition chimique de l'alliage et des conditions des
traitemenis thermiques de I'oxydation ou carburation.

D'apres Suryanarayana 32, 51] les nanocristaux métalliques sont des polycristaux solides avec
des tailies de grain trds fines variant de 1 & 10nm. A cause de ces dimensions extrémement
petites une large fraction de ces atomes dans ces matériaux est localisée sur les joints de grain,
Ils posstdent souvent des propriétés meilleures que celles des matériaux conventionnels ou
amorphes. Les nanocristaux montrent une réduction de densité et entraine I'angmentation de
I'expansion thermique, la résistance mécanique et 1a vitesse de diffusion. Actuellement, il ya
une grande confusion sur la nature de la microstructure et les propriétés mécaniques des
matériaux nanocristallins. Suryanarayana {32] a classé ces matériaux suivant leurs degrés de
dimension, voir ableau I1.1.

Dans le but d'établir une corrélation entre la microstructure et les propriéiés physiques et
mécaniques, les matériaux nanocristalling sont caractérisés sur des échelles atomigues ou

nanomélriques.
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Dimension Désignation Méthode typique de synthése

3 dimensions cristallites équiaxes Condensation {52, 53, 54]
Broyage des poudres [12, 13, 24, 28}

2 dimensions filaments Déposition chimique en phase vapeur [55]
1 dimension lamelles ou couches Electrodéposition [56, 57)
Déposition & vapeur [58]

Tableau IL.1: Différentes méthodes de fabrication des nanocristaux.
Les caractéristiques microstructurales importantes sont:

La taille, ]a morphologie et la distribution de grain.

La nature et la morphologie des joints de grain.

La perfection et 1a nature des défauts intragranulaires,
Le profil de composition & travers le grain et I'interface.

o~

Morris a obtenu une microstructure nanocristalline dans 1'alliage Cn-5at%Zr produit par
broyage. 11 a montré des tailles de grain de Cu inférieures & 40nm pour des matérniaux
consolidés a des températures variant entre 700°C et 800°C [13]. Ganapathi a quantifié la taille
du grain de Cu ct a préscnié leur distribution. Ce dernier a conclu que la distribution de 1a taille
du grato se présente sous forme log-normalc [59].

Plusieurs éudes faites par {12, 52, 59, 60, 61] ont confirmé qu'il n'y a pas de dislocations
dans ces matériaux. En plus, des mesures de densité et de porosité (52, 59, 60, 61] ont montré
clairement l'absence de toute porosité dans ces matériavx,

Gleiter et Birringer [51, 62] ont interprété la plupart de ces résultats par deux composés
microstructuraux, le premier est un arrangement atomique parfait & longue distance et
le deuxieme, les joints de grain dans des positions aléatoires, voir figure 11.2. Ceite théorie n'a
pas €t bien acceptée par les différents auteurs. Elle reste toujours le sujet des différentes
discussions possibles.



Figure II.2: Représentation schématique d'un métal équiaxe nanocristallin. Les cristaux
individuels sont représentés par des cercles pleins et ceux constituant les joints
de grain $ont représentés par des cercles vides [60].

I1.6_Stabilité thermigue ,

L'équation de rayon moyen de dispersoide est incluse dans I'expression (II.1) qui tient compte
de Ta fraction veolumique de la deuxi2me phase. L'équation de Lifshitz-Slyozov-Wagner [64,
65] corrigée par Ardell [66] décrit ce mécanisme de grossissement des particules dans

le volume:
B.id= 8Km YQDR VTm Cmt aLy
oi
K. constante qui dépend de la fracion volumique des précipités.
fetm:  Tayons moyens des particules, respectivement finaux et initiaux.
¥ &nergie d'interface.
Dy: coefficient de diffusion de soluté dans la matrice.
Cw’ solubilitd molaire du soluté & 1a température utilisée dans la matrice.
Vo volume meolaire des précipités.
T température de recuit.
t temps de recuit.

R: constante de gaz parfait
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Cetie équation a ét£ tesiée dans beaucoup dc systdmes cuivreux [39, 67].

Bhattacharyya et Russell [63, 68] ont modifié 1'équation (II.i} définie pour le cas
de grossissement des précipités €lémentaires pour décrire le grossissement des composés des
particules AB dans des proportions stoechiométriques. s ont conclu que le transport dc T'un de
ces composés se fait pius difficilement que 'autre. La concentration de matrice des autres
¢léments devrait donc fre constanie et supéricure 4 celle de l'imterface particule / matrice,
L'équation de grossissement pour les particules AB dans la matrice devient donc:

Km8y<DC>Vpyt

(R o SRT (I11.2)
ou
__ DACTA.DpCy
<DC>= DACTy + DgCry (I11.3)

Cfa. CTg 1 Dy, Dy sont respectivement les concentrations et les coefficients de diffusion
de A et B a I'équilibre avec les particules AB.

La quantité de <D.C> est égale 2 la plus petite des deux valeurs D,Cry et DgCrp, sauf
exceplion, pour des rares cas ol les deux valeurs sont égales, Dans la plupart des cas, les
concentrations de A et B dans la matrice ne sont pas dans des proportions stoechiométrigues.
La loi de grossissement pour des particules d'un composé différe complétement des cas des
précipités élémentaires dans le choix du cacfficient de diffusion ct 1a solubilité,

L'équation (I1.1) peut &tre utilisée pour sélectionner des dispersoides optimums pour la stabilité
contre le grossisserment conudlé par la diffusion dans le volume. En premier, AH devrait éure
aussi négative quc possible afin dc minimiser 1a solubilité. A ou B, de préférence les deux,
devraicnt avoir des coefficients de diffusion trés faibles dans la matrice. Alors, la vitesse de
grossissement dans le systéme sera minimisée 3 une température donnéc pour un composé par
Paddition d'un élément avec un coefficient de diffusion ti2s grand. Cet exces fait diminuer,
d'une fagon importanie, la concentration de l'autre élément ayant le coefficient de diffusion
le plus faible. Cela donne une valeur de <C.D> la plus faible possible et par conséquent une
vitesse de grossissement faible.



IL6.2 Grossissement et coalescence des précipités par diffusion sur
ioin .

Les particules peuvent &ire localisées sur les joints de grain qui sont des circuits de haute
diffusivité. Le processus de grossissement des particules peut donc se prodnire 4 des vitesses
accélérées en prenant place dans ces régions de haute diffusivité.

Speight (69] a défini une équation de grossissement des particules sur les joints de grain qui
dépend de la forme et 1a fraction volumique de la phase des particules. Pour le cas des particules
sphériques ou proches, 1'équation (IL4) a é&t€ définie par Ardell [66] pour des précipités
£lémentaires te} que: '

4 s 3%Cm Vm Dgp &t
0= 32RTAB

(11.4)

A ‘Y(join( de grain) / T(malriog- deuxidme phase):

B: fraction de joint couvert par la deuxiéme phase.

E: €paisseur de joint de grain.

Cem: solubilité motaire du soluté 2 la température utilisée sur le joint de grain.

ng: coefficient de diffusion de soluté sur le joint de grain.

Bhattacharyya et Russeil [68] ont modifié I'équation (I1.4) pour décrire le grossissement des
précipités compos<s sur le joint de grain en introdiisant <Cpp. Dgp> dans I'équation (11.4}).
<Cin-Dgp> est donné par la relation équivalente A I'équation {IL.4), en le définissant avec des
termes de concentration et des coefficients de diffusivité sur les joints de grain.

La diffusion pent ainsi tre aceélérée par l'augmentation de diffusion le long des lignes de
dislocations qui peuvent modifier i 1our de rdle le grossissement. Les atomes se déplacent
plusieurs fois entre la dislocation et la matrice, et le coefficient de diffusion est la moyenne des
deux [70].

3 ¥ ey

L'étude de l'infleence d'une seconde phase sur I'inhibition des grossissements des grains dans
les polycristaux, a éé posée par Zener. Le mécanisme de piégeage du joint de grain est bien
remarqué pour des maiériaux polycristallins qni subissaient, aprés la recristallisation,
le grossissement du grain. Si les précipités sont présents, ils peuvent inhiber le grossissement
des grains en produisant une contrainte restreinte sur le joint de grain, afin davoir un résultat
final ou intermédiaire pour des tailles de grain trés petites. Le méme phénoméne se passe dans
les phases amorphes qui subissaient la cristallisation puis le grossissement da grain,
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Dans la littérature scientifique ce phénoméne peut étre également €largi & d'antres types de
piégeages qui apparaitraient dans la science des matériaux et 4 1'é1at physique du solide: par
exemple, Ie piégcage des dislocations par des précipités ou le piégeage des parois des domaines
par des précipités non magnétiques on des pores {71, 72].

L'analyse de Zener considére que la surface du joint de grain 2 une tension de surface (énergie
par unité de surface) notée y. Zener supposait que les précipités sont sphériques et incohérents
avec les grains de la matrice. II estimait que la force maximale par particule est de valeur firy.
11 calcule la pression due & la totalité des particules de seconde phase en tenant compte du
nombre de particnles par unité de surface du joint de grain.

P=

(11.5)

ol

P:  lapression de Zener.

f,: lafraction volumique des précipités.
¢: le diamétre moyen des précipités.

¥, l'énergie par unité de surface.

Les nouveaux développements consistent A relier cette expression (I1.5) 2 la taille finale de
grain, il est possible que la force du grossissement est ¥/ pe od p, est le rayon net de courbure
du joint de grain.

L'estimation de p. est :

Pe= 11 (1L.6)

]

Dans la littérature de métallurgie et do céramique, 'approche d'égalité entre p et la taille de grain
finale est Jargement utilisée. Gladman [74, 75] assume que les joints de grains déformés sont
sous forme d'hyperboloides de révolution et imroduit un factenr Z égal 4 une valeur comprise
entre 2 et Y2, 1l a proposé aussi un mécanisme de grossissement normal du grain,

De 1a méme mani¢re Hellman et Hillert ont essayé de stabiliser la forme des joints de grain
déformés (76, 77). Malgré ces diverses éludes, Ia définition de la forme du joint de grain
déformé reste dans la controverse.

D'autres études ont été faites par Hassold et Rio [78, 79] sur I'influence de ia fraction
volumique des particules piégeantes sur le grossissement du grain. Ces derniers montrent que
lorsque la fraction volumique devient importante (plus grande que 10%:}) a relation classique de
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Zener pent surestimer la taille de grain. Tls ont défini une relation de type Dy = ¢ / £,12 en
concluant que celle ¢i donne une meilleure description de la taille dn grain.

En se limitant & I'effet de 1a forme des précipités qui semble &tre un facteur important. Ringer
[80] assume théoriquement et expérimentalernent que le piégeage des joints de grain par des
précipités cubiques est plus important que par des précipités ellipsoidaux pour le grossissement
des grains. Gore [112] en appliguant des concepts relatifs 3 la théorie de la déformation
thermiquement activée a montré que le déblocage thermiquement activé des joints de grain
devient impotiant pour des particules de petite taille (inférieures & 4nm) et 2 haute température.

En résumé, il convient de dire gue presque toutes ces théories développent une ou des idées,
mais qu'aucune ne s'avére vraiment satisfaisante dans la mesure o il y a toujours un aspect
important du probl2me qui est négligé. Tl est cependant &vident que le probléme dn
grossissement du grain est trés compliqué et que dans 1'état actuel des connaissances il est
inimaginable dc dévelapper une théore permettant de tenir compie de tous les facteurs pouvant
€ntrer en compte.

L ropriété ¢

Nous allons atiliser les principales théories de durcissement du mawniau en essayant de
les regrouper selon une certaine thématique.

T

nce i 1'é i f:

d'empilement.

Les mécanismes physiques par lesquels des atomes de soluté peuvent affecter le durcissement

d'an matériau sont :

1. Interaction élastique entre dislocation parfaite et atome de soluig.

2. Interaction entre la variation d'empilement et atome de solut€: on présente la variation
dee / a avec I'énergie de défaut d'empilement.

La diminution de I'énergie de défaut d'empilement est liée 2 Yangmentation du rapport efa.

Gallagher [34] a donné quelques énergies de défaut d'empilement en fonction du mapport efa

pour des solutions solides 4 base de Cu, Ag et Au.
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Alliages de cuivre | Energie de défauts dempilement | Electron / atome
(mJ /m2)
Cu 20 1.00
Cu-5at%Al 28 1.10
Cu-10a1%Al 10 1.20
Cu-250t%Zn 7 1.25

Tableau IL.2: Energie de défaut d'empilement de Cu et des solutions solides 3 base de
Cu [34].

Le tableau I1.2 monire la baisse de I'énergie de défant d'empilement de cuivre en variant
la composition de l'alliage on le soluté. L'introduction d'un soluté dans la matrice fait
augmenter le rapport e/a. Cetle augmentation est plos marquée lorsque la concentration de
soluté dans la matrice augmente. Hume-Rothery (136} a défini Vexpression (I1.7) qui relic
le rapport e/z au soluté et sa concentration.

efa=Z N; G (11.7)
]
C;: la fraction atomique de soluté.
N;: la contribution de soluté A la bande de conduction.

Gallagher [34] a montré que Fénergie de délaut d'empilement d'un métal est diminuée par des
métaux dans la solution solide, L'énergie de défaut d'empilement dans nn syst2me de solution
solide de Cu est établie en fonction du rappon électron / atome. Cette variation est illustrée par
la figure II.3. Nous constatons une chote de valeur de 'énergie de défaut d'empilement en
augmentant le rapport €lectcon / atome. En conséquence, les solutés de valence élevée ont des
effets sur I'énergie de défant d'empilement plus importanis par rapport aux mémes
concentrations atomiques de valence faible.

Howic [35] a confirmé que dans des solutions solides de Cu avec des métaux de valence élevée
(Al, Ga et Ge) 1'%nergie de défaut d'empilement diminue jusqu'a une valeur de 5 mJ / m2,
Néanmoins, les métaux avec nne faible valence (Zn) ont un effet bien prononcé sur 1'énergie de
défaut d'empilement avec des concentrations trés €levées.

L'effet de l'augmentation de concentration de soluté dans le solvant a été éwdié. Lorsque
la concentration de Ga dans Ag était de 10at%, la dissociation de dislocations devient juste
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détectable. Cependant, quand [a concentration augmente A 17at%, la distance entre les denx
particlles de dislocations devient beanconp plus grande [36].

La figure I1.4 illustre le durcisseimem par solntion solide en fonction dn paramétre £ qui
additionne Feffet de wille £, et le module d'élasticité de soluté £g. Il a été conclo gue les deux
effets sont substantiels, mais ils contribnent, dans des proportions variables, 3 'angmentation
du durcisscment du matérian {37].

rci isl ion

Lorsqu'on déforme un matérian, la densité de dislocations augmente rapidement.
Le phénoméne d'écronissage est donc 1ié & I'angmentation de la densité de dislocations. Une
relation tout A fait générale a ét€ établie entre la contrainte d'éconlement et la densité de
dislocations. Cette relation est donnée par l'expression (11.8) [137].

Oy=0p+apb \G (11.8)

contrainte d'écoulement .

contrainte due au frotement du réseau.
densité de dislocations.

constante comprise entre 0.3 et 0.6.
maodule de cisaillement de la matrice .

TERT .8

vecteur de Burgers.

Différents modeles [137, 138] ont été successivement proposé€s pour décrire I'écrouissage.
Ils font appel & divers mécanismes d'interaction des dislocations (réscau de dislocations de
Taylor, empilements, interactions €lastiques avec les arbres de la forét de dislocations, trainage
des crans...) et conduisent tous & une relation de forme similaire A celle de 1a refation (IL.8).
Une description déiaillée de ces différents mécanismes sortirail du cadre de ce travail. L'origine
du durcissemem se comprend fort bien: les dislocations crées pendant la déformation ne
peuvent pas woutes s'élimincr par suite de diverscs interactions. Les dislocations se trouvent
bloguées et forment des obstacles, de plus en plns nombrenx et efficaces, au passage de
nouvelles dislocations.

La densité de dislocations p est approximativement 12 somme de la densii¢ de dislocations
statistiguement stockée notée pg et 1a densité de dislocations géoméiriquement nécessaires py.
Ceci a été obtenu par l'expression suivante {(I1.9) {138].

Cy=0p+up b\f Ps+Pg 1.,
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g5 [37].



Cette équation suppose que les dislocations pget pg sont distribuées uniformément dans
la matrice et que Ja densité de dislocations totale est shnplemen-'t l'addition des deux. Cependant
il a €t€ suggéré que les dislocations géométriquement nécessaires sont concentrées autour du
joint de grain. La contrainte d'écoulement de cete région oy va &ue différente de celle donnée
par I'iniérienr du grain o; ( déterminé seulement par pg} Ce modele de composite donne
I'éguation snivante pour la contrainte d'écoulement des matériaux polycristallins [138] tel que:

O = GiAj+ OgAg 0l Aj et Ag sant les fractions des surfaces effectives des contraintes des régions
correspondantes,

L'introduction par snbstitution cu insertion d'un atome étranger dans 1a structure crée un champ
de concentrations an veisinage de I'impureté. Elle interagit avec le champ de contraintes de
la dislocation en mouvement rendant celni-ci plus difficile. En considérant les atormes comme
des obstacles faibles pour les dislocations, le durcissement du matériau, dii aux atomes dn
soluté, est donné par Texpression (IL 10) {81]):

Toonue= {2612 1 (cos®)H2 {I1.10)

o p estle module de cisaillement de la matrice, ¢ est la concentration du soluté dans la matrice
et @ est 'angle critique qui fait la dislocation avec I'obstacle lors de son échappement.

i rain - i 11-

L'augmentation de la résistance d'écoulerpent par raffinement de taille de grain s'explique de
la fagon suivante: sous I'action de la cission T dans le grain, des dislocations se déplacent sur
un méme plan de glissement. Le déplacement des dislocations ne se poursnit pas dans le grain
voisin car i} n'y a pas continaité du plan de glissement. Un empilement de dislocations va se
former dans le premier grain. La limite €lastique ¢, macroscopique sera atteinte lorsque
la déformation plastique se propagera continuellement d'un grain & an autre par mouvement de
dislocations. Cela est bien montré dans !a figure I1.5. La longuenr de I'empilement est liée
la dimension moycnne du grain. Hall et Petch [82, 83] ont défini:

O-y:co.i.kd']fz (H.ll)
ol
Oy: contrainte d'écoulement pour 1a déformation,
Gp: contrainte d'écoulement pour des grains suffisamment gros pour que l'on puisse

népliper la contribution des joitts de grain au durcissement,



d: diaméte moyen de grain.
k facteur d'intensité de contrainte microphysique Li€ i l'efficacité du joint de grain.

Les résultats expérimentaux [26, 84] montrent que la relation de Hall-Petch est respectée par un
grand nombre d'alliages. Elle met en évidence un fait pratique trés important: un affinement du
grain correspond 2 une angmentation de la limite €lastique.

La structure des matériaux nanocristallins est significativement différente de celle des
polycristaux conventionnels et des matériaux amorphes. En conséquence, la relation eatre
la structure et les propriétés mécaniques de ces matérianx doit Etre tout 2 fait différente.

Les constantes élastigues des matérianx nanocristallins ont €16 mesorées par plusieurs
méthodes. Beaucoup de travanx ont confirmé que ces constantes se réduisent d'environ 30% an
moins [85]. Ces résultats ont £t€ interprétés en se basant sur le volume libre important des joints
de grain résuliant de I'augmentation moyenne de l'espace interatomique sur les régions des
joints du grain. Le changement lc plus significatif déduit de 1a réduction de la taille de grain 4 un
nivean panccristallin, est l'augmentation de la résistance mécanique et la dureté. Néanmoins,
cela n'a gudre €€ compris et reste du domaine de la controverse. La contrainte d'écoulement des
échantillons de Cu augmente en diminoant la taille du grain [52, 54, 86]. Des résnltats
similaires ont €i¢ trouvés pour des nanocristanx de Pd [52, 54, Fe [87], Ti [60], TiO; [88]).
La réduction de 1a dureté avec la diminution de la taille du grain a &€ remargnée par Chokshi
[89] pour des échantillons de Cn et Pd.

Le modéle de Hall-Petch [82, 83], pour des matériaux canventionnels palycristallins, suggére
que 1a dureté et 1z contrainte d'écoulement de ces matériaux augmentznt en diminuant 1a taille du
grain accordée A I'équation (H.11). Les matérianx nanocristallins montrent nne farte valeur de
la contrainte ©p 5. La pente k, pour la courbe représentant la dureté ou la contrainte
d'écounlement en fonction de d-172, est beaucoup plus faible méme quelquefois négative [32, 33,
52, 61, 9] dans ces matériaux par rapport aux polycristallins. Cependant, nous ramarquons
qoe T'équaticn de Hall-Petch a une certaine limite:

1. La valeur de la contrainte né pent pas angmenter indéfiniment au del3 de la résistance
théorique limite.

2. Aucon processus de relaxation n'a pris place sur les joints de grain pouvant conduire 2
ung diminution de la résistance mécanique ct cela en relation de d-¥2 en dessous d'une
taille de grain critique.
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3. La relation de Hall-Petch est dérivée de la base de durcissement due aux empilements de
dislocations, anx obstacles physiques et 2 1 taille de grain extrémement fine. Pour
les nanocristaux, les grains individuels ne peuvent pas supporter beaucaup plus qu'une
dislocation, danc la relation de Hall-Petch ne peut pas étre validée. Cela montre que
le mécanisme de dutcissement ou d'adoucissement, observé dans les nanocristaux, peut
étre fondamentalement différent de celui observé dans les polycristaux avec des tailles de
grain beauconp plus grandes, voir figure 11.5.

Bien qne les empilements de dislocations soient nécessaires pour qne la relation de Hall-Pewch
soit appliquée, ils ne penvent pas se former dans un matérian avec une taille de graind <1; od 1,
est la distance entre les dislocations dans un empilement {14, 15, 32, 33]. Nieh et Wadsworth
snggerent [90] que, quand la taille de grain est en dessons de 1., d'autres faibles mécanismes
(par exemple un mécanisme d'écoulement type visqueux) prennent place et conduisent 2 une
diminution de 12 dureté avec la diminution de la taille de grain. Cela peut expliquer la situation
pour les nanocristaux de Cu et PPd.

Plnsieurs tentatives ont été proposées demi¢rement pour rationatiser le résuliat, apparemment
contradictoire, obtenn sur la duret€ et la contrainte d'écoulement des matériaux nanocristalling
en fonction de la taille de grain. La pente négative tronvée pour les échantillons Ni-P a &€
expliquée {56] sor la base du durcissement des précipitations dfi 2 la formation de NisP aprés
des traiternents thermiques. Cette interprétation ne pent pas expliquer tous les résultats obtenus,

Les joints de grain augmentent substantiellement en diminuant la taille de grain. Pourtant il a été
récemment évoqué que la fraction volumique de jonction triple augmente par 3 dans une gamme
de uille de grain entre 2 et 100nm, alars que la fraction volumique des joints de Brain
n'augmente qune légérement dans un ordre sensiblement supérienr 3 1 (32, 33, 51]. En
conséquence, la pente négative de Hall-Petch pour des tailles de grain rés petites, dans des
échantillons de Cu, Pd et NiP peut s'expliquer sur la base de 'augmentation de la fraction
volumique de jonction triple [33].

Des valeurs de dureté et des contraintes d'éconlement, comparées 3 des maiérianx
polycristallins ont été signalées pour les alliages nanocristallins prodnits par broyage. Il a été
suggéré que ces propriétés mécaniques sont dues, en effet, A une défarmation qui ne peut pas se
produire par glissement de dislocations (12, 33, 60].



(a) b

Figure JI.5: Représentation schématique des empilements de dislocations (a) dans un
polycristal, (b) dans un nanocristallin [91].

L'effet de précipitation ou de dispersion d'uoe seconde phase constitue un des meilleurs
moyens techniques pour augmenter la résistance A 1'écoulement d'un matériau. Lorsque des
particules sont dispersées dans une matrice, le franchissement des précipités par une
dislocation oe peut se faire que par courbure de la zone disloquée entre les particules. Cela exige
une contrainte supplémentaire, La modélisation de c2 mécanisme a €16 fait par Qrowan.

Le modéle d'Crowan est basé sur I'interaction des particules dures avec les dislocations.
La formule classique d'Orowan est définie par:

At=pb/l (I1.12)
ol .
M module de cisaillement de 1a matrice.
b: vecteur de Burgers de la matrice.
i: espacement eatre les particules.



Trois facteurs correctifs interviennent dans cette formule:

1. L'espace mayen planaire entre les particules:

Pour un arrangement au hasard des obstacles, l'espace effectif réduit t par un facteur de
0.81 [92]. L'approche de I'espace planaire A entre les particules est justifiée [orsque 1a wille
des particules est fine et relativement faible par rapport A I'espace entre elles. Mais pour nne
large fraction volumique et une croissance des particules, la taille de celles-ci devient
importante. On définit I'espace libre entre les particules par: 1= 1/ (A-21).

2. L'effet de dipdle des distocations:

Les deux dislocations ont deux signes opposés. Par conséquent, il y a création d'une force
attractive entre les deux. Cette dernire réduit la contrainte de contoumement des particules.
Ashby a introduit un factenr diminntif sous forme de Ln(2r/rg) avec 2r = §, ro=2b [48] et &
diamétre de particule.

3. Tension de ligne de la dislocation:

I yadeux remarqucs-a souligner: 1a premidre consiste A dire Que la courbure d'une dislocation
vis est moins importante que celle d'une dislocation coin, la deuxitme est que l'espace moyen
entre les obstacles le long d'une dislocation vis doit étre ptus grand que celni d'vne distocation
coin. Cependant, le premier effet est compensé par le deuxigme: autrement dit, le rapport de
T, /& est constant pour une dislocation vis on coin (la valenr introduite es1 la valeur
géométrique moyenne de Tj pour une dislocation vis on coin ), ot T; est la tension de ligne.

Tcgin
“J 1-v

La contrainte de cisaillement finale est donnée par:

Tvis

Teisai = (.81 M1 Ln(i) (11.13)
cisaillement . 2\ 1w (A~0) 2b
sachant que
v, = 0.33
boy = 0.25 nm
Itop = 48.3 GPa

En introduisant ces valenrs dans I'éguation (T1.12 ) nous obtenons:

1.92 1]
Teisaillement = (_JL_-J) Ln(35) (IL14)
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Or d'aprés Taylor l'espace Oor = 3 Tejsaillement 900€  Ogr = (ii:) Ln( 2—%) (I1.15)

avec A = Ng172 ol A est I'espacement entre les particules défini sur le plan de glisscment de
dislocation par N, le nombre de particules par surface analysée. Ng = N,.¢ avec N,
le nombre de particules par volume et ¢ le diameétre moyen des particules. Cette expression 2
donné de bons accords entre les résulials cxpérimentaux el théoriques dans beaucoup de
systémes cuivreux [2, 7, 12].

Lorsque la taille des particules est négligeable devant leur distance, nous permutons A - ¢ par A
dans I'expression (11.15) ol A est lespacement, compté de surface A surface de la particule.

Sachant que N, =,/ V , ol {, et V sont respectivement la fraction volumique et le volume
]

'VQJI'VIV

En introduisant A dans 1'expression (IL15) nous obienons

occupé par les particunles, A est défini par : A=

Gor =2 — Lo (%) (IL.16)

‘\f Vigfy
Ceite expression a é1é utilisée par différents anteurs dans les alliages cuivreux préparés par
solidification rapide et/ ou par broyage [93, 94, 95].
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La fabrication des matériaux passe par plusicurs étapes dont la premidre consiste 2 broyer 4
l'aide d'un Microbroyeur planétaire 4 bille (type FRITSCH Pulverisettes 7) des poudres
€lémentaires de 1zille 75 - 150pum dans des conteneurs durs en acier chromé trempé, avec des
billes de 12mm de diaméwe, de méme acier. Le rapport de poids poudre par bille estde 1/ 4.
Pendant l'opération de broyage des forces centrifuges intenses développent une énergic
d'impact importante avec une vitesse d'cnviron 3ms-1, Les poudres sont gardées sous vide afin
d'éviter toute oxydation possible. Pendant le broyage aucun lubrifiant organique n'‘a i€ ajouté
pour nie pas contaminer les poudres.

HL12 Systd I y .

Pour la seconde étape, les poudres sont compactées A froid sous forme de petites billettes de
section 20mm. Par la suite nous procédans A un préchauffage 3 500°C des outils utilisés. Ces
derniers sont lubrifiés en utilisant MoS,. L'opération de consolidation a & faite sous Argon
aux températures désirées. Dans Ia plupart des cas, les températures sont choisies entre 500°C et
700°C. L'opération de compaction A chaud sc fait A 'aide d'un systdme de Presse uniaxiale avec
une pression de 1.5GFa appliguée pendant environ 30 secondes. L'extrusion 2 chaud se fait
avec le méme systdme en utilisant le maximum de pression et en respectant le rapport de
réduction 10/ 1. .

ILL3 Trai s thermi

La troisizme €tape consiste A traiter thermiquement ces matériaux. Les poudres broyées et
les matériaux compactes ont subi des traitements thermigues allant de 100°C 2 1000°C pendant
une durée de 30 minutes jusqu'a 1h. Les traitements thermiques des poudres broyées ont €té
faits juste aprés l'opération de capsulage sous vide dynamique dans des capsules en quartz A
cause de Ia température de traitement qui est trés Elevée. Ces traitements thermigues sont
cffectués dans un four & moufle sous flux d'Argon.

L2 Systd Y essais. mécani

L'évaluation des propriétés mécaniques de ces alliages a €ié faite par des tests de compression et
de traciion et des mesures de microdureté. Les tests de compression et de traction ont &€
réalisés 2 I'aide d'ane machine d'essai (Schenck RM 100 kN) avec une jauge de longueur de
10mm. La vitesse de traverse a &t de 0.1 mm / min pour les essais de compression et
0.3 mm /min polur les essais de traction. Les échantillons utilisés issus d'vne opération
dextrusion ou de compaction sont coupés A Faide d'une Scie diamantée (de type Struers) sous
forme de petits rectangles ou cylindres de 3mm de diameire et 5 2 6mm de longueur.



Ces derniers ont ét€ polis mécaniguement sur les surfaces de base afin d'avoir des surfaces de
contact bien planes.

Les éprouvettes de traction utilisées dans ce travail sont de section cirgulaire avec une partie
calibrée. Ces éprouvettes sont définies telle que (voir figure ITL2):

RS
¢4 y ‘
. . " o
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— I£ .__\
_ Lf -

ot

Ly longueur totale (S6mmy).

L_: longueur calibrée (20mm).

¢): diamétre des tétes (6.5mm).

¢, diametre de I'éproovette (3mm).

Figure I11.2: Echantillon utilis€ pour les essais de traction.

" L'éprouvette usinée est amarrée aux deux tétes de traction (mordache)} de la machine, l'une fixe,
lautre solidaire de la traverse mobile. Un signal électrique proportionnel 2 la charge appliquée
est oblenu 2 partir d'un capteur de force fixé sur la traverse non mobile, solidaire du bati dela
machine (cellule de mesure). Un extensomatre fixé 4 1'€prouvette fournit un signal électrique
proportionnel & 'allongement de la partie ¢entrale de I'éprouvetie. La combinaison de ces deux
signaux sur un traceur X-Y donne la courbe F = f{AL) caractéristiéue de Yessai, voir figure
IM.3. Ces mesures ont été effectudes sur an moins deux échantillons pour assurer un minimum

de reproductibilité de nos essais.

Les mesures de microdureté ont été réalisées par un microduremétre (type Vickers) avec un
poids de 200g pour les poudres et les matériaux compactes, le temps de charge érait de 30

secondes. -
vstémes_d'analyse utilisé .
111.3.1 _Systémes d'analyse métallopraphique,

Les observations métallographiques ont été faites respectivernent par le microscope optique,
électronique 3 balayage et enfin en transmission. Ces derniers nous oat pern}is de suivie
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Figure 11L3: F = f{AL} sont des Courbes caraciéristiques des essais de compression.

La composition est Cu-10vol%Nb broyés pendant 12h.

I'évolution et la distribution de la taille des particules, d'identifier les différents constituants et
d'examiner la composition chimique des poudres broyées. Les échantilions ont €€ polis
mécaniquement sur des disques abrasifs 120 (115um) jusqu'a 4000 (Sum) puis 2 I'alumine
3000 et enfin vibrés pendant 2h 2 I'alumine 200. Dans quelgues cas nous utiliscns un spray
contenant des cristaux de diamant de 0.25um. Les observations optigues ont éié faites & I'aide
d'un microscope optique de type Polyvar sur des échantillons compacts ou en poudre afin de
snivre leur morphologie aprés le broyage. Ceux ¢i sont enrobés dans une résine. Une atiaque au
sirop d'orange (100ml Hy0, 8ml H250, concenué, 1.5gr NaCl, 2gc KpCrp04) pendant 30
secondes éait nécessaire pour révéler les phases en présence.

Les analyses au MEB (type Cambridge 360) ont éié réalisées en €lectrons réiro-diffusés sur
les surfaces des pondres on des matériaux compacts. L'examen de la composition chimique
des poudres broyées a éit£ faite en wiilisant le systme EDS.

Nous avons utilisé le MET (type Philips CM12 ) gpérant & 120kV sur des lames minces de
3mm de diamétre et 100 pem d'épaisseur. Elles sont obtenues  partir d'un Isomet (de type

Buehler) doté d'une lame diamantée et électropolie chimiguement dans une solution avec

les conditions suivantes:
33% acide nitrique.


115p.ni

67% méthanol.
Température -50°C.
Tension et courant 20V et 100 -150mA.
L'analyse des poudres au MET a €€ faite dans une grille en carbone.

L'analyse quantitative de la microstructure comprend deux aspects: le premier est la mesure
directe des parametres de la microstructure par le quantimet (type Cambiidge 920), le deuxizme
est le traiternent statistique de ces mesures. L'analyse de la microstructure observée dans le plan
“de coupe a 1€ faite directement au quantimet. Cet appareil nous a permis d'exécuter
pratiquement tous les types d'analyse d'image. Pour une question de facilité et de précision
nous élions obligés de reporter la structure photographiée par le microscope électronique 2
balayage ou en transmission sur un transparent. Au quantimet, la surface individuelle de
chaque particule est mesurée en pixels (élément d'image), le diamétre de chaque particule est
mesuré par le diamétre de Feret (d). Ce demier est défini selon 16 oriemtations différentes (d,
dy, d3. .dyg), donc le diamétre de particule {dg) est calculé en prenant fa moyenne entre Ja

Qoaxt Ay
valeur maximale (dny) et L2 valeur minimale (d) de ces 16 mesures: dp =2

A partir de cette définition, nous avons également obtenu les histogrammes de distribution de
la fréquence et de la répartition des tailles des particules. Toutes nos mesures ont €i€ faites trois
fois afin d'obtenir une valeur moyenne précise.

La diffraction par rayons-x a été effectuée sur les poudres afin d'identifier les différents
constiteanis existant et de déterminer Ja taille des cristallites et les microdéformations intemes
retenues dans les poudres apres le broyage.

Les poudres, aprés broyage et / ou traitement thermique sous Argon, ont i€ enrobées 2 froid
dans I'Araldite dans un cylindre, puis, aprés durcissement de la résine, nous Jes décapsulons et
nous effectuons des polissages mécaniques au papier $iC de 1150m 2 Spm. Nous avons utilisé
un diffractommeétre avec une radiation monochromatique CuKgyy dont les paramétres sont

montrés dans le tableau IIL1.

Nous avons cnsuite tracé les diagrammes sur un traceur A4 piloté par un ordinateur. Ces
analyses serout suivies d'un examen des largeurs A mi hauteur et une mesure des volumes des
différents pics par un planimétre type Core-Junior avec bras moteur, bras fixes et pole 2
aipuille. Celui-ci porte ung loupe de lecteur incorporée.



Appareil Philips MPD 1880
Temps de comptage par pas de mesure 3 secondes
Espacement des pas de mesure 0.010°

Tension 40kV

Courant 30mA

Anticathode Cu

Longueur d'onde Ca Ky 0.15406nm

Angles analysés 20°- 1200

Temps nécessaire d'une analyse 8 heures et 33 minutes

Tableau I8].1: Les différents paramétres utilisés dans I'analyse par diffraction des rayons-x.
1L nalyse quantitativ h

Les intensités intégrées des pics de diffraction sont proporticnnelles 2 la fraction volumique de
1a phase responsable:

Li = Kei V¢ el EV¢i =1on Vit fraction volumique de la phase 4j,
Dans le cas de deux phases, les deux intensités sont définies ielles que:

o1 =Kg1 Vo1 e La=Kep Via

V¢1IV¢2=I¢III@2K¢2/K¢]=y - V¢]=yll+y
En outre, l'analyse quantitative des phases n'est opérable que si I'échantillon est privé d'une
texture marquée et s'it est doié d'une cristallisation suffisamment fing, sinon les erreurs peuvent

¢tre considérables.

D'aprés des diagrammes de diffraction d’un élément, U'intznsité mesurée pour les plans de
réflexion (hk) fait intervenir des facteurs correctifs et on peut écrire:

1
I(hkl} = 3 c—?.m Pp LM Aa IF(hk])Iz V¢ (]]I 1)



33, Procéd éimental cthodes d'anal

e2M: facteur de température.

M: facteur de multiplicité,

Ag: facteur d'absorption, en général indépendant de 8.
v: volume de maille €lémentaire.

Pp: facteur de polarisation,

L: facteur de Lorentz.

Fitigry: facteur de structure

On définit le factenr : PpL =1 + 05262/ cost? sing
On considre deux phases A et B.

I =Tli TFul2 M A, (1 + 005262/ cosB2siaB) Va
A
1
== 2 2 2
Iz ") IF g2 M A, (1 + cos262/ cos@2sinB) Vi

avec la relation supplémentaire Va+Vg =l

A partir de l'angle 8, déduit des diagrammes de diffraction de 1'élément analysé, et de A, ntilisé
eomme source de rayonnement, on caleule dyy,). Celle-ci nous permit de calculer le paramtre de
maille de I'él¢ment, et enfin le volume de maille. D'aprds les calculs nous avons trouvé un
systeme de denx équations A résoudre.

ValVa=1I4/1g
Va+Vp=1

nalysé les -

Les défauts d'empilement sur des plans compactes des systémes ¢.f.¢ on hexagonal compact
sont déduits par des analyses des matérianx anx rayans-x. Pour des fantes particuligres, ces
changements proviennent, pour peu ou d'une fagon plus significative, des trois modifications
suivantes sur les pics de diffraction: :

1. Déplacements des pics.

2. Elargissement des pics.

3. Asyméirie des pics. ] )

L'élargissement des pics di au défaut d'empilement coexists en comrenn avec 'élargissement
des raies dii aux tailles des eristallites et 2 la mierodéformation interne dans le résean.
L'isolation de la contdbution du défaut d'empilement sur 1'€largissement des pics présente



toujours un probl2me. L'asymétrie des pics est toujours faible et expérimentalement difficile 3
estimer avec une bonne précision. Le déplacement des pics, s'il est présent, est une bonne
indication pour la mesure de ces défauts d'empilement.

Structure de cristal Type de faute | Réflection A(20)°
c.ic intrins2que 111 +(45v3 7 2n2) o tan@
. _ - 200 (453 /n2) o tanb
c.ic extrinsique 111 -(45v3 1 212) o, tan@
- - 200 +(45 V3 / 12) ¢t 1anf

Tableau II1.2: Déplacement des pics par défants d'empilememt [43].

Dans certains cas, non seulement ies raies de diffraction ont été affectées par le déplacement des
pics mais aussi lenr &largissement par certains types de fautes. Ce simple traitement posséde
ainsi un intérét considérable powr l'utilisation des rayons-xa: il met en évidence cet effet du
défaut d'empilement. Le nombre des plans compacts entre deux fautes successives est donné
par 1 / o, (o cst 1a densité de défauts d'empilement). Le déplacement effectif des pics est
donné par le tableau I1.2. I affecte proportionnellement 1'angle de Bragg en changeant de signe
suivant le type de fante.

¢ hi i
I1L6.1 O ificats i ficul I . MER

La quantification a été faite 4 partir des photos de MEB pour avoir une valcur moyennc
représentative dn nombre des particules présentes dans le matériau. Aprés avoir dessing toutes
ccs particules sur un transparent nous avons procédé & une analyse par quantimet. Ce dernicr
nous a fourni les paramétres suivanis:

Surface totale mesurée (Spes).
Surface moyenne des particules (Sp).
Fraction surfacique (fg).

Taille moyenne de particule (9).
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Connaissant fget ¢, novs avons calculé Vyey en assimilant nos particules 4 des formes

sphériques tel que Vimgy = % ndavecr= % Eunsuite nous avans calculé Nv, défini comme
. - fs

1 bre de particul de vol tégal A . Enfi alculé

e nambre de particules par unitg de volume et ég Vaoy nfin, nous avons calculé Ns

défini par nombre de particule par unité de surface. Ce terme a é€ défini par:

Ns=Nvg = Ns:,?}'i {rz)
moy
IIL.6.2 ntification_des particul ¢ u

La quantification des particules de Nb a été faite  partir des photos de MET pour avoir une
valeur moyenne représentative du nombre des particules présentes dans le matériau. Le volume
d'analyse a éi€ estimé par 'expression (IIL3) el que:

Vianalyse) = S(analyse). Stame) .3

La surface d'analyse S¢ayse) est donnée par le quantimet, quant A I'épaisseur de lalame Eqaye)
elle a €8 estimée en multipliant 1y, (distance d'extinction de cuivre) par le nombre de franges

sur les joiats de grain de Cu paur [a reflexion [111] . Des observations au MET naus ont
permis de trouver un nombre de franges = 2. Sachant que N, = 25nm [96]. nous avons trouvé
une épaisseur de lame &ame) = S0nmt10. Sachant fy, det & (lame) MoUs avons calculé fy tel
que:

fs ¢
é(lame)

o Ganalysée = (I11.4)

Une fais que le nombre de particules (Np) est trouvé, nous avons calculé la densité volumique

(Ny) de particules définie par:
N

Ny =
Y7 Vianalys)

(111.5)

Enfin nous avons calculg la densité surfacique (Ms) 4 I'aide de 'expression snivante.

Ns =Ny .$ (IIL6)

6: le diamétre moyen de particule de Nb trouvé par MET.
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IV.1 Introduction,

L'obtention de grains de petite taille a 1€ possible par le contrle des conditions de broyage et
de recuit [12, 14, 15, 87]. Le bul de ce travail est d'obtenir des prains de petite taille
(nanocristaux) entrainant 'angmentation de la résistance mécanique et améliorant la ductlité du
matériau. Ce travail est bas€ sur des connaissances récemment acquises concernant ce sujet:
qu'elles soient théoriques ou expérimentales. On tentera donc, aprés des recuits sur des alliages
Cu-(5, 10)%ai(Zn, Al, Sn, Si, Nb) déformés par le broyage des poudres, d'obtenir des
nanecristaux aprés le processus de recristallisation. Ce chapitee se compose de deux parties
essentielles.

Dans la premidre partie nous traiterons le probléme de la variabilité des valeurs des
microdéformations, suivanl chaque direction cristallographique, présentes dans la matrice de
Cu, en essayant de donner unc explication de celle-ci,

La deuxidme partie est consacrée & I'éinde de 19nfluence des éléments en solation sor
la microstructure et le durcissement du matériav en présentant le phénoméne responsable
(interaction élastique ou interaction chimique entre les dislocations et le soluté). Finalement,
nous discuterons la possibiliié d'avoir des nanocristaux et comment se passe la relaxation de
la microstructure aprés les traitements thermigues.

Le calcul des modules d'élasticiié et le facieur d'anisotropie Gy / G) des différents matériaux
utilisés a été fait A 'aide des formules suivantes [100, 101].

1/E = /Sy - 2[{S11-512) - 1/2544].(2m?2 + m2a? + 12n2) av.n
Go/G1=811-812/2 544 (Iv.2)

(811, S12, Sa4) sont des déplacements par unité de force et {1, m, ) sont des cosinus directenrs
(100, 101]. :

Le tableau [V.] montre lcs différents modules d'élasticitg des W, Fe, Cu, Ni et Al soivant
les différentes directions cristallographiques, Nous constatons des valeurs de module
d'élasticité pour W constantes confirmant son isotropie compléte. 1l est bien montré par son
facteur d'anisotropie qui est £gal & 1, puis Al avec un facteur d'anisotropie égal A 1.2. Tandis
que Fe ct Ni avec des facteurs d'anisotropic, respectivement 2.4 et 2.59, présentent des
dispersions beaucoup plus marquées dans les valeurs de leur module d'élasticité,
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Enfin, le cuivre qui est Je plus anisotrope parmi ces €léments a nn facteur d'anisotropie de 3.2
el des modules d'¢lasticité extrémes variam de 67 GPa pour 14 direction <100 2 189 GPa pour
la direction <111>.

Elément Eqon Em Eqy Eam Go/ Gy
(GPa) (GPa) {GPa) (GPa)
w 3.85 102 3.85 102 3.85 102 3.85 102 1
Fe 125102 2.10 102 2.70 102 1.67 102 2.4
Cu 0.67 102 1.30 102 1.89 102 0.96 102 3.2
Ni 134 102 230 102 3.03 102 182 102 2.59
Al 0.62 102 0.71 102 0,75 102 0.68 102 1.2

Tableau IV,1: Les différents modules d'élasticité de W, Fe, Cn, Ni et Al.

) s .

A o r action

[ayons-x.

Les poudres broyées stockent beaucounp de microdéformations internes retenues dans
la matrice, elles sont caractérisées par une structure trds fine, L'analyse de la microdéformation
et la taille des cristallites peuvent étre déterminées par un examen de la largenr des raies de
diffraction en mesurant l'angmentation de la largeur 4 mi hauteur avec 'angle de Bragg 6.

Beaucoup de méthodes d'analyse sophistiguées des microdéformations internes et taifle des
cristallites ont été appliquées en se basant sur l'examen dn coefficient de Foorier de une ou
deux réflexions de Bragg. Mais ces analyses n'apportent pas beancoup de précisions dans
le cadre de cette étnde. L'ntilisation de la méthode de diffraction par rayous-x nous a permis de
suivre 'évolution de la structare et de formuler une hypothése sor 'origine de ce durcissement
observé, L'élargissement de ces raies de diffraction en fonction du temps de broyage peut &tre
analysé en assimilant nos courbes & des fonctions ganssienes.

Nous avons tenu compte de tontes les causes instrumentales d'élargissement des raies, en
particulier le rayonnement incident non parfaitement monochromatique et 1z taille des fentes.
Nous avons introduit nne comrection instrurentale, Nous définissons la relation suivante

[97, 981:

BZ(echantition) = B2 (mesurse) - BF2(instrument) av.3).

Biinsnmmeny) est Iélargisserment des raies de diffraction dd l'instrument.



Beechantinon) st Pélargissement des raies de diffraction dii A échantillon.
Bemesuree) €5t I'élargissement 1otale des raies de diffraction mesurée.

Binstrument) peut étre obtenu 2 I'aide de 1a droite d'Slalonnage en examinant un polycristal de
Si. Les principales origines de I'élargissement des raies de diffraction dd & I'échantillon sont
la taille des cristallites diffractantes et les microdéformations internes, Ces dernigres penvent
e déterminées par la formule de Hall-Williamson [99]:

ﬂ(échanﬁllon) cosO=K; A /¢ +2esind Iv.4)

avec: hpy, = 0.15406 nm e1 &: diam2tee des cristallites diffractantes, 9 est I'angle de Bragg pour
les réflexions considérées e1 € est la microdéformation interne. Pour chaque matériau et dans
chaque état différent, Iutilisation de ceme expression donne & 2 partir de Fordonnée A Yorigine
en définissant ¢ = K Ay / Brachantitiony €086, ot K est la constante de Scherrer égale 2 0.9 et

€ ¢gale A la pente / 2 de 1a droite:

B(gchantilion) cos(8) = f(sin(8)) (Iv.5)

La figure 1V.1 moutre un diagramme de diffraction de l'alliage Cu-10at%Zn broyé pendant
40h. Nous constatons les pics principaux de cuivre (111), (200), (220), (311), (222) et (400).
Ceux-ci devicnnent beaucoup plus larges en augmentant I'angle de Bragg. Tandis que les pics
de Za sont 1ous absents. Cela peut éure dfi 4 la mise en solution pendant le broyage des poudres
de toute la fraction atomigue de Zn mise au départ.

La figure IV.2 montre des données typiques pour tous les matériaux & base de cuivre examinés
_ici. Nous remarquons clairement gue le premier pic (111) montre un trds faible &targissement,
comme le fait le troisigme (220) et particulidérement le cinquigme pic (222). D'un avtre coté,
le deuxi2me pic (200), comme le quatrizme pic (311), et particulidrement le sixidme pic (400)
montrent un élargissement plus important.



sin(@) .

(111)
et
@
-3
3
E (200)
| (220) (311}
" (222) (400)
. J : ‘k JLA
1 ] [l 1 1 [ 1 [ lbl
20 49 60 80 1_00 120
20
E!EIH.G_IXA Diffractogramme de l'alliage Cu-10at%Zn broyé pendant 40h,
161
' 400
[
12r
e o8 F : 311/
= 200 e
% 220
2 : / . 2
111 L]
oaf A
0':0 ¥ B B L P A ] 2 |
0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

Figure YV.2: Courbe Hall-Williamson montrant 12 varjation de largeur 2 mi hantenr avec .

'angle de Bragg pour Cu broyé pendant 20h.
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Aprds avoir constaté la dispersiou des valeurs données par la courbe de Hall-Williamson pour
Cu, Ni et Fe, les dépouillements des raies de diffraction ont &£ faites en utilisant l'expression
de Hall-willtamson (1V.4.p 38) sur des raies harmoniques (111) ct (222), Ces demiers ont été
choisis car ils sont bien définis et trés précis pour avoir des valeurs de microd4formations
internes dans cette dircction. De plus, ils nous ont permis de calculer la valeur [cos(8) de
T'ordonnée A 'origine A partir de laguelle nous avons déduit a valeur dc cristallite diffractante
dans chague cas, Cette demniére a été prise comme point supplémentaire pour tracer les droites
dans les sutres directions cristallographiques <100>, <110> et <311>. A l'aide de I'expression
de Hall-williamson (IV.4.p 38) nous avons calculé les microdéformations intemes introduites
par le broyage. Ces valeurs sant présentées dans le tableau IV.2.

Elément 00 ENg £mn EnIn
w 139 102 1.35 102 - -
Fe 1.80 102 1.40 1072 - -
Cu 1.07 102 0.45 10-2 0.31 10-2 0.67 10-2
Ni 0.64 10-2 0.51 16°2 0.51 102 0.63 10-2
Al 0.38 10-2 0.38 10-2 0.38 102 0.38 10-2

Tableau IV.2: Les valeurs des microdéformations internes de W, Fe, Cu, Ni et Al.

Nous remarquons que pour W et Al la microdéformation interne est constante quelque soil
la direction choisie, elle est de 1.39 10-2 pour W et de 0.38 10-2 pour Al, tandis que pour Cu,
Fe et Ni les valeurs des microdéformations internes sont beaucoup plus dispersées d'une
dirscton 3 une autre. Par exemple, pour le cuivre, la microdéformation interne suivant
la direction <100> est de 1.07 10-2, 0.45 10-2 pour la direction <110>, 0.31 10-2 pour
1a direction <111> et 0.67 10-2 pour la direction <311,

Selon le tableau 1V.1, les directions: <111>, <110> et <100 sont respectivement élastigues,
dures, moyenuvement dures, et trés douces pour le cuivre, Ceug variation est précisément
l'inverse de ]a variation des microdéformations internes montrées dans le tableau IV.2, o
les directions <111>, <110> et <100> présentcut respectivement des microdéformations
internes tres faibles, moyennes et trés fortes. Une imterprétation basée sur l'anisotropie
€lastique est confinnée par d'autres expériences sur des poudres fortement déformées, tel gue
le broyage des poudres Ni et Al cubique i face centrée. Ces deux €éléments représentent deux
facteurs d'anisotropie tout A fait différents, ainsi que des éléments cubiques centrés Fe
(anisotrope élastique) et W (isotrope élastique) voir tableau IV. 1.
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Les figures IV.(3 et 4) représentant respectivement Al, W et Ni, Fe monwent pour Al et W une
dispersion plutdt uniforme des microdéformations internes quelque soit la direction
cristallographique choisie, tandis que Ni et Fe, avec des facteurs d'anisotropie respectivement
de 2.59 et 2.4, donnés par le tableat; IV.]1, montrent des domnées dispersées de
microdéformations intemes.

La taille des cristallites de W, Fe, Cu, Ni et Al a é1€ déierminée 3 partir des figures IV.(3 et 4)
en tragant une ligne moyenne joignant tons les poinis présentés dans le graphe et en utilisant
I'expression de Hall williamson (IV.4.p 38).

Elément Taille des cristallites (nm)
W 16
Fe 70
Cu 300
Ni 90
Al >300

Tableau IV.3: Les tailles de cristallites de W, Fe, Cu, Ni et Al

Elles sont représentées dans le tableau IV.3, Nous remarquons que W et Fe présentent des
tailles de cristallites plus petites que celles présentées par Al, Cu et Ni. La taille des cristallites
de W et Fe est de l'ordre respectiveraent de 16nm et 70am, Par contre, les tailles de cristallites
de Cu e1 Al sont grandes. La taille des cristallites de cuivee a &t€ déterminée A I'aide du MET car
nous n'avons pas pu les déterminer par I'analyse de diffraction des rayons-x. Cela est bien
montré par les figures 1V.2 et IV.3.a oi nous remarquans que la courbe de Hall-Williamson
pour Cu et Al passe par zéro. Quant 2 la taille des cristallites de Ni, elle est d'environ 90nm.
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V.3 Etude d res Cu-(5. 103at%(Zn. Al Sn. Si. Nb) broyé

Plusieurs travaux citent qu'on peut obtenir une structure microcristalling on nanocristalline A
T'aide du processus de broyage en broyant des éléments irnmisvibles [13, 102, 103] ou des
€lémenis miscibles {'un dans l'autre tel que Fe ou Cu [14, 15]. Ces structures obtenues sont
le résultat d'une refaxation de la structure fortement travaillée 2 froid. Basés sur I'échelle de
valence de Hume-Rothery {136], des alliages ont été choisis en augmentant le rapport
électron / atome de 1 jusqu'a 1.4. Cette augmentation du rappont électron / atome 2 été faite en
faisant vatier la nature de solnté. Ce rapport est connn pour entrainer une baisse d'énergie du
défaut d'cmpilement.

-

Nous avons broyé les alliages Cu-(5, 10)at%(Zn, Al, Sn, Si, Nbj et le cuivre respectivement
pendant une durée de 40h et 20h. Nons avons choisi ces temps de broyage afin d'éviter
le collage du cuivre sur les parois des conteneurs et de s'assurer que tous les solutés choisis ici
dans cetie émde sont en solution dans la matrice de cuivre A 'exception de Nb.

Nous avoas effectué des analyses par diffraction des rayons-x et 4 1'aide de I'expression de
Hall-Williamson (IV.4.p 3£), nous avons déterminé les microdéformations iniemes suivant
3 directions cnswallographiques différentes pour chaque alliage. Nous constatons quc l'efiet
des alliages, avec des rapports électron / atome plus grands eatrainent une diminmion de
I'énergie de défants d'empilcment. alors ils provoquent une angmentation significative des
microdéformations internes contenues dans les pondres. -

La figure 1V.5 présente les valenrs des microdéformations internes mesurées snivant
3 directions cristallographiques différentes. Nous consiatons que selon la direction
cnstallographique <1115 et <222 nous avons des valeurs nn peu plus faibles que les valeurs
moyennes obtenues en prenant toutes les directions cristallographiques: <111>, <20{>,
<311>, <220> et <222>. Les valeurs des microdéformations internes selon la dircction
cristallographique <200> et <400> sont les plus élevées par rapport aux deux autres directions
cnstallographiques.

La figure 1.5 montre une légére augmentation des microdéformations internes pour les alliages
Cu-10a1%{Al, Zn), Cu-5at%Sn par rapport au cuivee. Malgré I'égalité du rapport
électron / atome égal 4 1.3 correspondant anx alliages Cu-10at%Si et Co-10at%Sn, la valeur
de microdéformation interne est tout & fait différente suivant les trois directions
cristallographiques: I'alliage Cu-10at%Sn présente une valeur de microdéformadon inteme
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supérieure i Cu-10at%35i et aussi A Falliage Cu-10at%S58i-40h traité thermiquement 3 600°C
pendant 1h ¢t broyé 2 nouvean pendant 30h. Ces deux alliages présentent presque 1a méme
valeur de microdéformation interne. Nous remarquons €galement une augmentation wés nette
des microdéformations internes lorsque le rzpport électron / atome prend une valeur de 1.4
correspondant & Valliage Cu-10at%Nb. Cette différence suggdre éventuellement que
le durcissement de cet alliage soit contrflé par nn mécanisme de déformation tont A fait
différent. Cela pourrait &re dii & la fraction atomique des particules de Nb restant hors solution,
Cetie dernizre peut contribuer au durcissement du matériau 4 I'aide du mécanisme d'interaction
particules-dislocations.

La figure [V.6 montre des tailles de cristatlites en fonction du rapport €lectron / atome pour
les alliages Cu - (5, 10)at%(Zn, Al, Sn, Si, Nb} et le cuivre broyés respectivement pendant
40h et 20h. Nous constatons des tailles de cristallites variant aux environs de 105nm pour
Cu 10at%Zn, 75nm ponr Cu-10at%Al, 55um pour Cu-1021%Sn, 30-35nm pour Cu-10at%5i
broyé 40h on le Cu-10at%5i-600°C broyé 30h, 80nm pour Cu-10ai%MNb ct le cuivre a une taille
de 40nm. Cette figure montre anssi une grande dispersion des tailles de cristallite: elle est due
aux imprécisions des mesures expérimentales, étant donné que notre échelle est trés sensible 3
la moindre variation (provoquée par le choix de la pente) rendant impossible I'examen plus en
détail de cette variation,

vV i é netion électr me

Nous constatons que la gamme des valeurs électron / atome examinée ici entraine nne baisse
significative dc I'énergie de défaut d'empilement d'environ 80 mJ / o2 jusqu'd SmJ / m2 pour
les alliages de cuivre [104). La baisse de cet énergie rend difficile le glisssement dévie des
dislocations. Par conséquent, le degré de durcissement du maiériau par solnié augmente d'une
fagon significative [37, 101]. Nous avons effectué des essais de microdureté sur les alliages
(5. 10Yat%(Zn, Al, Sn, Si, Nb) broyés pendant 40h et le cuivre broyé pendant 20h. Cette
expérience a été réalisée aussi sur le Cu-10at%Si broyé pendant une durée de 40h suivi dun
traitement thermique & 60(°C pendant 1h seus Argon. Ce traitement thermique des pondres a
é1& fait pour étre sfir que la towalité do silicium est en solution. Cela a été suivi d'on nouveau
broyage peudant 30h. Nous avons pu remarquer que cet alliage a presque la m&me valeur de
microdured que Cu-10at%Si-40h. Le choix de Si a €16 fait car cet €1ément est connn pour
affecter significativement 1'énergie de défaut d'empilement et peu le durcissement du matériau.
Cela est bien illnstré dans la figure I14.



Mierodéformations Internes (%)

46, Résuliats,

20 ’-
o i@ Cu-lﬂat.%Nb
[ & (200)’ (400) Cn-lﬂat%Sn
- i
15k (111), (200), (220), (311, (222) n
.. celtmwAL” g /
10¢F Co " Cu-53t%Sn B\
Co-102t%Zn - X
i T / N Cu-10at %S1-600°C-30k
" . —n N
0s f . B — > Cu-l0at%Si
o Qe O ¢
0‘0 . 1 i 1 N 1 . ] " ] M I
14 11 12 13 14 15
Electron fatome
Figure IV.5: Courbe montrant les microdéformations intemes en fonction du rapport
€lectron / atome.
1201
Co-103t%Zu
s W7 Cu-10at%Nb
E Co-103t% Al -
= L ]
% §0F Cu-lOnl%.Sn
= Cu
= . Co-Sat®Sa Co-10at %Sl
] . ——
Wtk Cu-10at%5i-600°C.30b
0 L 1 L i L i

1.0 1.1 1.2 1.3 1.4 1.5

Electron / atome _
Figure IV.6: Courbe montrant 1a 1aille de crisiallite en fonction du rapport €lectron / atome,



47, Résultats

La figure 1V.7 montre une vanation croissante des valeurs de microdureté en fonction dn
rappart €lectron / atome. Pourtant les alliages correspondant i un rapport électron / atome de
1.3, représentés par les alliages Cu-10at%(Sn, Si), ne présentent pas la méme valeur de
microdureté: 'alliage Cn-10a1%Sn a one valeor de microdureté de l'ordre de 380kgmm- tandis
que l'alliage Cu-10a1%Si-40h et l'alliage Cu-10at%Si-40h traité thermiquement 2 600°C
pendant 1h et broyé 4 nouveau pendant 30h présentent nne valeur de microdureté d'enviran
300kgmm-2. Cetie différence suggére que c'est la nature du soluté et son interactian avec
les dislocations qui es1 différent dans ces cas.

IV.3.4 Variation des tailles des eristallites en fonction de
la température de recuit,

Des analyses ont & effectuées sur le coivre et Ialliage Co-10at%Sn, broyés respectivement
pendant une durée de 20h et 40h. Ces alliages ont &€ traitds thermiguement A différentes
températnres 300°C, -400°C e1 700°C pendamt 1h sons Argon. Nons avons choisi ces
températures de recuit dans le but de provoquer une rcstauration des microdéformations
internes suivie d'un processus de recristallisation de la matrice tout en espérant d'obtenir des
grains fins.

La détermination des tailles des cristallites a été faite par diffraction des rayons-x. A l'aide de
Vexpression de Hall-williamson (I'V.4.p 38) nous avons déterminé la taille des cristallites selon
la direction <111> et <222> griice & la bonne définition des pics dans les diffractogrammes.
La figure V1.8 monire que la taille des cristalliies de cuivre est aux environs de 40nm juste
apr2s le broyage. Cette taille ne vare pas beaucoup lorsque nous augmentons la température de
recuit. Elle passe de 40nm A environ 80am pour les températres de recuit de 300°C, 400°C et
700°C.

Les tailles des cristallites de Cu-10at%Sn ont nn comportement tout & fait semblable: elles
varient peu lorsgue nous augmentons Ja température de recuit. Cette taille diminue d'une valeur
d'environ 60nm juste aprés le broyage poor atteindre une valeur d'environ 30nm & nne
température entre 300°C e1 700°C.
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Des essais mécaniques {traction) ont été effectués sur le cuivre broyé pendant 20h et extrudé 2

550°C on 600°C puis traité thermiquement pendant 1h 2 700°C sous Argon.

Températre de G2 Cmax Emax
recuit (°C) {MPa) {MPa) 10-2
550°C 377 371 0.40
600°C 367 471 1.06
700°C 321 384 1.30

Tablean JV.4; Les différents résultats des essais de traction.

Le tableau I'V.4 résume les résultats de contrainte d'écoulement G 7, la contrainte maximale
Omax ©t 1a déformation maximale €n,5,. Nous remarguons que les valenrs des contrainies
d'éconlement et les contraintes maximales (pour les trois températures 550°C, 600°C et 700°C)
sont presque constantes. Pour !a ductilité nous avons mesuré la déformation maximale qui

angmente en fonction de la température de recuit. Elle atteint 1.30% 2 700°C.



Y. Etude des matérigux Cu-(10, 14, 28}vol%Nb,
V.1 Etude d srigu 3 I'é ire:
V.11 Etud stall bi

Nous avons broyé du Cu avec des fractions atomiques de 7, 10, et 20% de Nb sous formes de
poudres pures. Ces fraclions eorrespondent & des fractions volumiques de 10, 14 et 28%.
Les observations optiques des poudres broyées mécaniguement rmontrent 'état do mélange des
poudres. Aprés nne attaque chimique au "sirop d'orange” dont la cotnposition chitnique est
donnée dans le chapitre I, la figure V.1 illustre 'aspect général de la morphologie des
particules de poudre et leur degré de mélange de matériaux Cu-28vol%Nb, aprés un terps de
broyage de 12h. Elle mountre des lamelles de Cu et Nb. Les couches blanches représentent Nb
et le reste la matrice de Cu, la taille de ces particules de poudre est d'environ 250um.
Ces demires sont visibles au microscope optique et confirmées sur des matériaux compacts an
microscope électronique A balayage. Elles ont une épaisseur de 0.5pum. Cela implique que
le broyage des poudres n'est pas toujours eomplet et qu'un raffinement de la microstructure
est loujours possible en augmentant le temps de broyage .

Des znalyses métallographiques ont été faites au microscope électronique en transmission sur
des poudres. La figure V.2.a montre une photo représentant une microstructure s fine des
poudres broyées pendant 50h de I'alliage Cu-14vol%Nb. Les particules de Nb sont présentées
ici par des petites taches blanches ou 2 Paide de contraste de moiré sous forme de franges.
Ces particules de petites tailles ont été trés difficiles 4 observer au MET A cause de
la microstructure du matériau gui est trés fine. Nous avons constaté un grossissement trés
important de ces particnles de Nb, provoqué par la chaleur apportée par le faisceau d'élections
du microscoﬁcen transmission aprés plusieurs minutes d'examen au MET. 1l a &€ trds difficile
d'estimer cette température.

L'observation des poudres révéle, pour Falliage Cu-14vol%Nb, aprs un temps de broyage de
50h, ainsi que pour les 2 autres compositions, des tailles du grain de Cu larges (avec une
gamme de tailles qui se situent entre 1/4pam et 1/2um). Cette observation des poudres montre
anssi des particules de Nb trés fines d'environ 6nm aussi bien que des grosses particules de
100nm. Elles sont représentées dans la figure V.2.b par des petites taches noires distribueés 2
Uintérieur de grain. L'observation de ces pondres ne montre aucune présence de phase
amorphe. Cette conclusion est valable pour les trois compositions des matériaux étudiées dans
~ le cadre de ce travail.









V.1.2 i mi reté

Le broyage des poudres a été fait pendant des durées différentes. L'évolution de la microdureté
des alliages (14, 28)val%Nb a température ambianie et aprés traitement thermique a 700°C
pendant 30 minutes sous Argon a été snivie de prés (voir figure V.3). Cette iempérature est
la méme pour I'opération de consolidation, elle se fait dans la plupart des cas a 700°C.
La microdureté de l'aliage Co-14vol%Nb augmente continuellement et sensiblement jusqu'a
un lemps de broyage de 50h, puis commence 2 se¢ stabiliser. Cette saturation de dureté en
fonction du temps de broyage a éié remarquée par plusieurs auteurs [25, 26] et aussi par
Schroth [18] en broyant {'altiage Cu-10vol%Mo aprés un temps de broyage de 35h.

Les mémes résuliats ont été remarqués pour l'autre compaosition avec nne fraction volumique
de 28vol%Nb. Ceite derni2re a une valenr de microdureté plus élevée. Les traitements
thermiques effectuds sur ces alliages onmi provogqué une chute importante de la microdureté
propartionnelle 4 1z fraction volumique de la denxi2me phase (Nb) mise an départ. Cette chute
de microdureté est trés importante au début du broyage mais au fur et 3 mesure qu'on augmente
lc temps de broyage cat écart devient faible. Par contre, pour I'alliage Cu-14vol%Nb, I'écart
entre la microdureté A I'état broyé et a I'état traité thermiquement reste inchangé.

L'amélioration de dureté de ces matériaux a été bien remarquée puisqu'en passant d'un temps
de broyage de 12h 2 un iemps de S0h, on augmente la valeur moyenne de microdureté de
480Kgmm-23 575Kgmm-2 dans le cas de Valliage Cu-28vol%NDb et de 410Kgmm-2 3
510K gmm-2 pour I"alliage Cu-14vol%Nb, c'est A dire une augmentation d'environ 25%. Ceue
amélioration du durcissement en fonction du temps a ét€ aussi confirmée sur des matériaux
compactés.

La figure V.4 montre la variation de microdureté des poudres contenant (10, 14, 28)vol%Nb
broyés pendant 12h et traités A des températures variant de 600°C 3 1000°C pendant 1h sous
Argon. Nous remarquons qu'a une température de 600°C la valeur de la microdureté de
Cu-28vol%Nb est 1a plus €levée: elle est de 460K gmm-2 devant celle de Cu-14vol%Nb puis du
Cu-10vol%Nb qui se situe aux environs de 430K gmm-2, Cependant, A partir de 700°C nous
constatons un renversement des valeurs. Cet €cart s'accentue 2 haute température puisque seul
la composition Cu-10vol%Nb se maintient bien A haute température tandis que la microdureté
de Cu-(14, 28)vol%Nb chute rapidement et atieint 260Kgmm'2 pour Cu-14vol%Nb et
230K gmm-2 pour I'alliage Cu-28vol%Nb,
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Afin de s'assurer de la composition de notre alliage, des opérations de pesée des billes, avant
et aprés le broyage ont é4€ faites. Les résultats révilent qu'il y a pne trés faible quantité de fer
provenant des billes et des contengnrs utilisés. De plus, dans le but de quantifier ces quantités
d'impuretés surtout Ic fer, des analyses par le sysiéme EDS au microscope €lectronique 3
balayage ont &€ faites sur I'alliape Cu-28vol%Nb. Celui-ci a été broyé pendant 12h, Ces
analyses ont €té faites & 3 endroits différents, 1a matrice Cu, les particules de Nb et I'ensemble
de I'échantillon. Ces analyses confirment qu'il y a respectivement 0.40, 0.73 et 0.50 pour cent
poids de fer.

L.'analyse par diffraction des rayons-x des poudres nous a permis d'avoir des diagrammes de
diffraction 2 différents temps de broyage: 12, 50, 100h (voir figure V.5). Ils présentent un
élargissement des pics de Cu et Nb et la disparition compléte de quelques pics quand nous
approchons 100h, par exemple le pic de Nb(211) et Cu (222). Cet élargissement est dfl aux
raffinements de la microstructure de l'alliage et aux raicrodéformations intemes introduites
pendant le broyage. Les diagrammes de diffraction obtenns montrent qu'avcune phase
amorphe, ni oxyde, ni impureté (en particulier le fer qui peut provenir des billes et des
conteneurs d'acier ytilisés n'a 1€ détects).

L'augmentation de 1'élargissement des pics des raies de diffraction a €€ snivie A l'aide d'une
mesure de Ja largeur & mi hauteur des pics majeurs en fonction du temps de broyage et en
utilisant l'expression (IV.1.p 38). La figure V.6 montre cette augmentation d'€largissement
des pics de diffraction représentée ici par (111) pour le cuivre et (110) pour le niobium,

Ces derniers ont €€ choisis car ils sont bien définis et précis sur les diffractograromes.
L'élargissement de ces pics augmente rapidement au début du broyage en passant de 0.2° pour
Cu et 0.3° pour Nb, pendant un temps de broyage de 2h 2 1° et 1.2° respectivement pour Cu et
Nb au caviron de 40h. Elle se stabilise vers 50h.

Les deux effets 2 1'origine de cet élargissement des raies de diffraction en angmentant le temps
de broyage peuvent &trc analysés en utilisant 'expression de Haill-Williamson (IV.2.p 38},
La figure V.7 montre la variation de Ja largeur A mi-hauteur des pics de diffraction en fonction
de I'angte de Bragg. Elle montre que ka courbe de Hall-Williamson passe par zéro quelque soit
le temps de broyage pour le cuivre et que la détermination de $(diametre de cristallite
diffractante), dédnit A partic de 1'ordonnée 2 Vorigine est impossible. Cela entraine que
les cristallites de Cu sont tr2s grandes (>300nm). Quant 2 la détermination des tailles de
particules de Nb elles ont été calculées A partir de droites tracées avec deux points seulement.
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Figure V.5: Profil des raies de diffraction de l'alliage Cu-28vol%Nb broyée pendant
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Figure V.7; Courbes de Hall-Williamson pour 'alliage Cu-28vol%Nb broyé pendant
différentes durées.

Ce manque de résultats provient des pics de Nb qui deviennent mal définis ou disparaissant
completement quand ou augmente le temps de broyage. Ceci est bien illustré par 1a figure V.5,
Le diam2tre des particules de Nb diminue avec I'augmentation du temps de broyage, il passe de -
9nm pour un temps de 12h 4 7nm pour 20h &t enfin nous trouvons 6nm pendant un teraps de
35h. De plus, I'examen de ces poudres broyées entre 12h et 35h moutre quil y a & pev prés 2%
de microdéformations internes relenues dans la matrice contribuant au durcissement du

matériau.

L'¢évolution du paramatre de maille ac, a €t£ suivie par I'analyse de diffraction par rayons-x.
L'erreur dans la déiermination de ce paramitre est relativement grande. Nous avons essayé
d'éviter les erreurs suivantes :

1. Si l'échantilion n'est pas dans le plan diffractant: I'angle exact qui correspond 2 la position
de Bragg sera décalé un peu et peut introduire des erreurs dans la mesure de la valeur exacte de
2Cy-

2. Si L'échantillon est un peu incling sor le porte échantilion, il peut produire aussi un léger
décalage par rapport A la position de Bragg. Ce décalage s'amplifie aux angles de diffraction
élevés. Nous avons choisi du Mu, sous forme de poudre élémentaire pure car il a des raiss de
diffraction plus proches de celles de cuivre et elles sont trés étroites, Ce demier nous a permis
de corriger ce décalage en prenant l'vne des raies correspoudant 4 l'angle 23.93° comme
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positioc de référeoce dans tous les cas. La figure V.8 rmootre la variation du paramétre de
maille de cuivre, déduite des réflections (111) eo fonction du temps de broyage des pondres.
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Figure V.8: Varation du paramétre de maille de Cu-Nb en fonction du temps de broyage.

Le choix des plans (111} a €t fait pour sa boune précision et définition. Cependant, nous
o'avons pas utilisé les autres plans A cause de leurs angles élevés de diffraction. Ces
demiers sont mal définis surtout aprés une déformation sévére (long temps de broyage).
Le paiamétre de maille apy, calculé A partir des données svivantes: une radiation
monochromatique Apygey = 0-1540nm et 'angle 8 = 43.30° [105] est égal 2
0.3615ar. Cetts valeuc est pluﬁ faible que celle qui a 6t€ mesurée sur les poudres avant le
broyage (0.3618nm). Cela est dit probablemeot 4 un 1res 1éger décalage de l'instrument
difficile A éliminer. La figure V.8 montre la variation du param2tre de maille ac:u en
fonction du temps de broyage. Il a une valeur de 0.3620nm au début du broyage. Ensuite,
il augmente rapidement pour se stabiliser vers 50b en atteignant une valeur de 0.3640nm.,

v . s . : ille

. fonction de | srature d .

Nous nous sommes intéressés A P'évolution de 1a taille du grain et de la microdéformation
interne en fonction de la température de recuit par 'analyse des poudres 2 l'aide de
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la diffraction par rayons-x et des observations an MET sur des matériaux compacts. Aprés
traitzment thermique du matériau Cn-14vol%Nb-35h pendant 1b 2 différentes empératures de
recuit, la taille du grain de cnivre (inversement proportionnelle A I'ordonnée de la conrbe
Hall Williamsoo) diminue en fonction de la température de recuit (voir figure V.9). Cette
diminution devient nette A partir d'une température de 500°C. Elle se stabilise 3 une température
comprise entre 700°C et 1000°C.
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Figure V.9: Courbes de Hall-Williamson pour I'alliage Cu-14vol%Nb broyé pendant 35h et

traité thermiqueroent pendant 1h 2 différentes termpératures.

Nous avons suivi P'évolution de la microdéformation interne en fonction de la tempémature de
recuit. Nous avons détermainé la microdéformation interne suivant les raies de diffraction (111}
et (222) car ces deux raies harmoniques sont bien définies et donnent des pentes bien précises.
Dans la figure V.10 nons remarguons gue la microdéformation intere juste aprés le broyage
des poudres est trés importante. Elle est d'environ 1.5% et commence & diminuer faiblement
vers 300°C. Puis, 2 pactir d'une température entre 400°C et 500°C la valeur moyenne de
microdéformation inteme est de 0.45% et continue 3 diminuer pour se stabiliser aux environs de
0.24% 2 des températures entre 900°C et 1000°C.
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La figure V.11 montre une taille de grain d'environ 300nm aprés le broyage. Nous constatons
ensuite une diminution de Ia taille du grain pour aueindre des valeurs de taille nanométrique qui
se situent entre 40 et 60nm pour des températures entre 400°C et 700°C. Ils commencent A
augmenter de taille A une empérature de 600°C pour atteindre des tailles moyennes d'environ
250nm. Ceci est bien illustré dans la figure V.11 et confirmé par des photos prises au MET
(voir figure V.12). Les tailles de grain au MET, pour les températures jusqu'a 400°C n'ont
pas éi€ dérerminées A cause de la iempérature jugée trop basse pour la consolidation du
matériau. La différence de la taille de grain donnée par ces deux méthodes d'analyse est due
aux errears expérimentales. L'analyse par MET est plus juste car clle est capable de donner des
informations précises dans tout I4chantillon,
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L'état de la microstructure des alliages Cu-14v0l%Nb broyés pendant 12h et consalidés 4 une
température de 700°C est montré par la figure V.13.(a, b). Il y a toujours des traces de couches
de Cu et Nb superposées d'environ 1/2um d'épaisseur. Cetie forme de microstructure est une
caraciéristique des poudres broyées avec deux métaux ductiles [4]. Les couches hlanches
représentent Nb, le reste est la matrice de cuivre, et les quelques taches noires représentent des
impuretés. La figure V.13.(a, b) montre que le broyage des poudres n'est pas toujours complet
et confirme les observations optiques des poudres. Cela est aussi vrai pour lgs deux autres
compositions (10, 28) vol%Nb.

Apres un temps de broyage de 20h, il n'y a ancun signe de cette microstructure sous forme de
couche, Le paramdtre temps de broyage rend donc de plus en plus fin les dispersoides de Nb.
Cela est bien montré sur la figure V.14.(a, b) oll nous remarquons les taches blanches -
représentant ces particules de Nb qui disparaissent en passant d'un temps de 12h a 20h. Ce
raffinement de la microstructure aprés un temps de broyage de 20h peut éue expliqué par la
génération de nouveaux interfaces par fracture, soudage et déformation de structure entre les
deux &léments. L'analyse au microscope électronique 2 balayage des alliages (10, 14)vol%Nb
avec deux temps de broyage différents montre la diminution de fv (fraction volumique) du Nb
visible par MEB & cause de leur petite taille aprés le passage de 12 4 20h. Cela est dil au
raffinement de la microstructure, figure V.14.(a, b). Par conséquent, le microscope
¢lectronique 4 balayage est incapable de déceler des particules ues fings, de taille entre 5 et
50nm. Les taches noires qui représentent les impuretés sont toujours présentes pour les deux
temps de broyage.

Des observations ont été effectuées également au MEB sur les matériaux Cu-14vol%Nb et
Cu-28vol%Nb broyés pendant 12h et compactés & 700°C. La figure V.14.(c. d} illustre
la microstructure de ces deux matériaux. Nous constztons que les particules de Nb dans le cas
de Cu-28vol%Nb sont beaucoup plus prandes que celtles de Cu-14vol%Nb. Certe différence de
taille peut étre expliquée par le temps de broyage qui est insuffisant pounr affiner cette
microstructure lorsqu'on a une fraction volumique de Nb élevée. Donc Veffet de hroyage
dépend aussi de 1z fraction volumique de la deuxiéme phase mise au départ.
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Les alliages Cu-(10, 14, 28)vol%Nb ont &té consolidés & une température de 700°C, jugée
suffisante pour avoir des particules de poudres bien soudées les unes aux autres, donc un
matérian bien compact et facilement usinable afin d'avoir des échantillons pour les essais
mécaniques, Le param@ure température, appornté par les différents traitements thermigues
pendant 1h sous Argon influence ia taille des particules de Nb quelle que soit la composition
€rudide ici. Cela est montré par les photos prises au microscope électronique 2 balayage pour les
trois alliages Cu-(10, 14, 28)vol%Nb, les particules de Nb ont subi un grossissement sensible
pendant les températures 800°C, 900°C et 1000°C. La figure V.15.(a, b) montre les particules
de Nb sous forme de taches blanches qui grossissent et diminuent en nombre quand on
augmente la température de recuit. Les taches noires sont des impureiés dans le matériau, le
reste est la matrice de Cu. -

Le grossissement des particules de Nb s'amplifie avec la fraction volumigue mise au départ. Ce
phénomene est montré en comparant les différentes compositions par 1a figure V.16.(a, b). En
plus, nous constatons une coalescence des particules de Nb, bien prononcée pour l'alliage Cu-
28vol%Nb aprés un traitement thermigue A 1000°C pendant 1h en comparaison A Cu-
14vol%Nb qui a subit les mémes traitements thermiques, La figure V.16.b montre aussi des
plages blauches représentant les particules de Nb souns forme de lamelles mal broyées aprés
coalescence dans le cas de Cu-28vol%Nb.
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La figurc V.20.(a, b} montre la microstructure de Cu-10vol%Nb broyée pendant 12h,
compactéc 3 T00°C et traitée thermiguement 4 9200°C et 1000°C pendant 1h sous Argon, Des
fines paniicules de Nb sont clairement visualisées par le contraste de Moiré sous forme de
petites franges montrées sur la photo par des fléches . Nous avons utilisé ce mode car il a
T'avantage de bien définir la taille et la forme des particules individuelles. It montre 3 l'intérieur
du grain aussi des dispersoides de taille nanométrique (6nm-10nm). La taille de grain de Cu
dans ce cas est d'environ 250nm.

La figure V.21.2 montre la microstructure de Cu-14vol%Nb broyée pendant 35h, compactée
T00°C et traitée thermiquement & 1000°C pendant 1h sous Argon. Nous constatons deux sortes
de taille de particules de Nb. Les particules de taille trés fine (6nm - 10nm) se trouvant 3
'intéricur du grain et 12 fraction de particule de Nb mal broyée sont représentées dans la figure
par les grosses pariicules noires. La taille de grain varie entre 200nm et 300nm. La figure
V.21.b illustre un exemple de ces larges particules de Nb sous formes de grosses taches noires
posées sur les joints de grain, les petites taches noires A l'intérieur du grain représentent des
particules de Nb de taille trés fine,
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Afin de quantifier 1a microstructure qui sera utilisée par la suite pour évaluer la contribution du
" dorcissement par les particules de Nb, il est nécessaire de connaitre la densité des particules
dans un matériau donné. Pour cela, la procédure snivante a €€ adoptée & partir des études de
MEB et MET. La distribution de la taille des particules de Nb snpérieures 2 50nm a €18 mesurée
a partir des photos prises an MEB en utilisant 'analyseur d'images Quantimet. Nous avons
qnantifié la microstructure de Nb déteciée au MEB des trois alliages Cu-(10, 14, 28)vol%Nb
compactés 2 700°C et traités thermiguement 4 800°C, 900°C et 1000°C pendant 1h sous Argon.
En effez, Je nombre de particules est faible et leur taille suffisamment grande pour les quantifier
facilement. Par contre, les particules trés fines ont été trés difficiles & quantifier pour Ies deux
températures 700°C et 800°C & cause de leur nombre trés élevé. Les résultats seront donnés
sous forme d'histogrammes montrant la variation de la densité de particules de INb en fonction
de leur tailte pour chaque température donnée,

Des résnltats typiques sont montrés dans ce chapitre pour les échantillons de
Cu-(10, 14, 28)%Nb compactés A 700°C et aprds des traitements thermiques conséquents.
Dans chaque cas, d'aprés des analyses au MEB, il y a beaucoup de particules prés de la taille
type qQui varie autour de 750m aprés une compaction 3 700°C. Celle ci ateint environ 250nm
apr2s un traitement thermique 4 900°C ou 1000°C pendant b sous Argon. -

La figure V.22 illustre la taille des particules mesurées sur des photos prises au MEE de
Falbiape Cu-14vol%Nb broyé pendant 12h et compactt 2 700°C. Nous remarquons gue Ja taille
moyenne se situe vers 70nm. Pour l'alliage Cu-14vol%Nb compacté & 700°C et traité
thermiquement & 800°C pendant 1h sons Argaon, la distribution de particules est devenue plus
larpe et donne des tailles variant entre 35 et 235nm. La densité de celles-ci diminue & B00°C,
voir figure V.22.(a, b).

Pour Talliage Cu-14vol%Nb compacté A 700°C et traité thermiquement 2 900°C e1 1000°C
pendant 1h sous Arpon, la figure V.22.(d, ¢) montre une augmentation sensible de la taille des
particules. Pour I'alliape traité thermiquement 2 900°C, la taille des particules varie entre 55 et
235nm. Le mode est aux environs de 115am. Quant 4 l'alliage traité 3 1000°C sa taille varie
entre 90 et 420nm. Le mode est aux environs de 190am.
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et traité thermiguement pendant 1h 2 (b) 800°C, (¢) 200°C, (d) 1000°C.



78. Résuluats.,

La figure V.23.b présente 1¢ méme alliage aprés un traitement thermique de 800°C pendant 1h
sous Argon. Ce demier a subi une augmentation sensible de la taille des particules: elle passe
d'une wille moyenne de 70nm 2 700°C A 110am 2 800°C. Ce grossissement se traduit par une
diminution ncitc de la densité des particules.

La figure V.23.¢ présente la distribution du méme alliage aprés un iraitemnent thermique 3 900°C
pendant 1h sgus Argon. Cette distribution se caraciérise par des tailles de particules trés
grandcs. Elles se situent entre 30 et 390nm. Le mode est anx environs de 90nm. Aprés un
traitement thermique de 1000°C notre distribution devient trés étendue. Elle varie de 15 3 605nm
avec une valeur moyenne de 165nm. Cela est bien illustré par la fignre V.23.d.

Nous présentons des exemples typiques de la quantification de la microstructure 3 partir des
photos prises au MET. Lz figure V.24.a illostre une distribution des tailles des particules de
I'alliage Cu-14vol%Nb compacté 2 700°C et traité thermiquemen: 3 900°C pendant 1h sous
Argon. Nous remarquons que la valeur moyenne dans cct alliage se situe entre 3 et 14nm.
Le modc est aux covirons de 6nm. La figure V.24.b montre un histogramme représentant
les tailles de particules de Nb. L'alliage est Cu-14vol%Nb compacté 3 700°C et traité
thermiquement & 1000°C pendant !h. Celui-ci montre des tailles de particules de Nb variant
entre 4 e1 17nm. Le mode est aux environs de 7nm.

La figure V.25.a représente 1a distribution de taitle de 1'alliage Cu-28vol%Nb compacté & 700°C
et trait¢ thermiquement 2 900°C pendant Yh sous Argon. Notre histogramme débute avec une
taille de particules de 2nm et finit avec une valeur de 14nm. Le mode est aux environs de 6nm,
Quant 3 Falliage Cu-10vol%Nb compacté & 700°C et maité thermiquement A 900°C pendant 1h
sous Argon présenie une distribution avec une taille de particules variant entre 2 et 13nm.
Le mode est aux environs de 5nm, voir figure V.25.b.
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La figure V 26 illustre unc distribution des particules de Nb observées an MEB et au MET du
matériau Cu-14vol%Nb apris des traitements thermiques 4 900°C et 1000°C pendant h sous
Argon. Des tailles de particules variant de = 4nm 2 euviron 1lum sout montrées. Nous
remarquons une nette diminution de la densité de particules ¢t un déplacement duo graphe vers
des tailles plus grandes chaque fois que nous augmentons la température de recuit de 900°C a
100G°C, cetie observation est confirmée par des photos prises au MEB au chapiwe V.2.1.a.
Cela est vrai pour les trois compositions étdiées dans ce travail.

Le broyage des poudres entraine la mise en solution une quantité de Nb et une autre est sous
forme de particules trés fines. En plus une fraction volumique de Nb n'est pas bien broyée est
également présente. Pendant les traitements thermiques une grande densité de ces particules de
Nb dc petite aille se forme. Cependant la fraction volumique de Nb mal broyée grossit vite et
coagule, formant des particules de taille supérieare 3 200nm. Ceue distribution de particules est
clairement illustrée sur les phows MET avec des particules de Nb de taillc trés fine, distribuées
A I'inténeur du grain et des particules de grande taille qui sont principalement sur les joints de
grains voir figures V{18, 19, 20, 21)
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Les résultats des essais mécaniques sur les poudres et 1es matériaux compacts sont présentés 3
la figure V.27, et résumés dans le tablean V.1. La figure V.27 montre les données du travail
précédant sur les matériaux dilués Cu-(1.5, 3, 5)vol%Nb broyés aussi pendant 1Zh et traités
thermiqueracnt pendant 1h sous Argon dans les mémes conditions que nos alliages [2].
Les résultats présentés dans le tableau V.1 raontrent que la microdureté est beaucoup plus
élevée dans les poudres et chute continGment au fur et 3 mesure que la température augmente.
Cela est vrai pour les trois compositions d'alliages éwudiées dans ce travail. En plus, cette chute
de microdureté s'accentue pour l'alliage ayant la concentration la plus élevée (Cu-28vol%Nb).
Cependant, nous remarquons une légére augmentation de la microdureté aux environs de
400°C. Cela peut €tre dil aux précipitations des particules fines de Nb dans les poudres broyées.
Cette remargue a été prouvée aussi par des études similaires faites par Courtney sur des alliages
Cu-15voi%ND traités i différentes températures de recuit pendant 1h, fabriqués par broyage des
poudres {4]. Pourtant cette remarque n'a &é constatée que pour I'alliage avec la fraction
volumique la plus élevée (28vol%Nb) ob la mesure était cffectuée.

Une bonne compaction des alliages Cu-(10, 14, 2B}vol%Nb nécessite des températures
supéricures & 600°C. Cela a pour conséquence une diminution de microdureté. Elle est plus
faible par rapport & celle raesurée sur 1'état poudre, et diminue avec l'augmentation de
tempérawre. D'aprés la figure V.27, il est intéressant de noter que, aprés des traitement
thermiques 3 haute température, Tailiage le plus dur est celui qui contient uniquement
10vol%ND, suivi par 'alliage Cu-5vol %Nb,

La figure V.27 et le tableau V.1 montrent les données de contrainte d'écoulemcent sur
les matériaux présents et les matériaux & faible fraction volumique de Nb. La plupart de ces
données a éié obtenve sur des matériaux compactés A 700°C mise & part l'alliage Cu-2Evol%Nb
gui a €t compacté en plus 2 400°C, 500°C et 600°C. Nous remarquons que le rapport G 2/ Hv
est d'environ 2.3 pour les matériaux compactés & SO0°C et 600°C, par contre, il est d'environ
3.2 pour les 3 compositions (10, 14, 28)vol%Nb A des températures entre 700°C et 1000°C. La
variation des valeurs de 6 5 pour les matériaux compactés 4 700°C et traités thermiquement &
haute température pendanmt lh sous Argom, est la méme que celle remarquée sur
les microduretés des poudres. Les contraintes d'écoulement ou maximales, diminuent donc
avec l'augmentation de la température, et de fagon plus rapide pour les alliages les plus
concentrés que pour les alliages les plus dilués, contenant entre 5 et 10voi%Nb.
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Eigure V.27; I 4 microdureté et la contrainte d’écoulement raesurée sur fes poudres et
les raatériaux compacts en fooctioo de 1a température de consolidation ou les
traitements thermique pendant 1h. Les données des matériaux contenant eotre
1.5 et 5vol% sont prises de [2], '



vol%Nb Préparation Hv Coaw Cmax %
(Kgmm-2) | (MPa) (MPa) | MPa/ (Kgmm-2)
10 poudre 4701110
compactée 2 600°C 423110 83545 83545 2.0
compactée & T00°C 395110 13005 142415 33
tecuit 4 800°C 366%10 120745 122445 3.3
recuit 2 900°C 340210 111445 116615 i3
recuit 4 1000°C 320410 9T0L5 105045 3.0
14 poundre 475+10
compactée & 600°C 427+10 97745 ] 23
compactée 3 700°C 38010 120045 134715 3z
recuit A 800°C 344110 123545 135415 3.6
recuit d 900°C 320410 11325 123745 3.5
recuit & 1000°C 264110 874 9845 3.3
28 poudre 495%10
compactée 4 400°C 550410
compactée 3 500°C 485110 127415 132745 2.6
compactée 3 600°C 464110 132815 134845 29
compactée & 700°C 387410 119815 127745 31
recuit & 800°C 324110 108745 130045 33
tecuit & 900°C 260+10 84045 100015 3.2
recuit 3 1000°C 244110 67715 8005 2.8

(.29, est 1a contrainte d'écoulement .

Omgx €5t la contrainte maximale.

Hv est 1a micredureté.

X = 0p 24/ Hv est donné en unités de MPa / (Kgmm-2),

Tableau V,1: Pm_prié:és mécaniques des trois alliages Cu-(10, 14, 28)vol%Nb broyés
pendant 12h et traités A différentes températures de recuit pendant 1h.

V.2.3.b Inflyence du temps de broyage ef de la température de
recuit sur les propriftés mécaniques,

La figure V.28 monire les données de contrainte d'écoulement du matérian Cu-14vol%Nb
compacté 3 700°C aprés un broyage des poudres pendant 12 2 50h. Nous remarquons une nette
amélioration des propriétés mécaniques manifestée ici par l'augmentation de la contrainte
découlement en fonction de la durée importante du processus de broyage des poudres. Nous
pouvons constater également que la contrainte d'écoulement du matérian angmente
considérablement en passant d'une valeur de 1200£5MPa pour un temps de broyage de 12h A
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une valenr nettement supfrieure qni est d'environ 138025MPa pour un temps de broyage de
50h.

L'angmentation de la contrainte d'écoulement est d'environ 15%, similaire 4 I'augmentation des
valenrs de microdureté relevées sur des poudres broyées, et traitées thermiguement 4 700°C
pendant 1h sous Argon.

La figure V.29 montre clairement cette diminution de microdurcté de I'échantillon
Cu-14v0l%Nb préparé par compaction 3 700°C, et traité thermiguement pendant 1h 2
différentes températures. Les pondres sont préparées par broyage pendant 12 et S0h et font
apparaitre une différence de microdureté d'environ 80Kgmm-*2. Nous constatons nne chute
faible de Ia microdureté 4 wuies les températures de recuit entre 700°C et 1000°C. Nous avons
€16 limités 2 des tests seulement sur les compositions (10, 14)vol%Nb et 2 une température de
consolidation A 700°C. Cela est A cause de la forte pression d'exirusion nécessaire rendant
impossible I'extrusion pour des matérianx plus concentrés, et 4 de plus basses températures,

Le tableau V.2: présente les données des essais de traction en montrant l'influence des longues,
périodes de broyage et I'extrusion ou la compaction A chand sur les propriétés mécanignes des
matériaux Cu-(10, 14)vol%Nb. ’

vol%Nb | Tempsde | Méthode S02% Coax €max Ep Hv
broyage | consolidation [ (MPa) {MPa) (%) (%) [ (Kgmm?)

(h)

10 12 compaction | 130015 | 1440£5 0.3 0.5 405£10
12 extrusion 120015 | 1400£5 1 15 38010
20 extrusion 133045 | 142515 1 10 380110

14 12 compaction | 120045 | 1360%S 0.2 o 390+10
12 extrusion 120545 | 135045 15 15 35010
50 compaction | 138045 | 140045 0.2 0.5 460110

O 29, €5t 1a contrainte d'éconlement.

Gmax €5t la contrainte maximale,

Emnax e5t I'allongement mesuré 2 la contrainte maximale du matériau.
Eqyp cst I allongement mesuré 2 la rupture du matérian,

Hv est la microdureté.

Iablean V.2: Les données des essais de traction des alliages Cu-(10, 14)vol%Nb,
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Figure V,28: La contrainte d'écoulement raesurée sur des échantillons Cu-14vol%Nb
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Figure V,29: Microdureté de I'échantillon Cu-14vol%Nb préparé par compaction 4 700°C
suivi d'un traiternent thesmigue pendant 1h. Les poudres sont préparées par

broyage pendant 12 et 50h
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Les données de microdureté et de contrainte maximale présentées dans le blean V.2 sont
légerement différentes de celles trouvées & des conditions comparables et présentées dans
le tablean V.1. Les counditions expérimentales différentes pour deux séres d'expérience ont
conduit inévitablement & de }pgeres variations de résultats. En comparant l'extrusion avec
la compaction comme moyen de consolidation des poudres, nous remarquons que l'extrusion
conduit A des valeurs de microdureté et A des contraintes plus basses. Par exemple, la contrainte
d'écoulcment de I'alliage Cu-10vel%Nb compacté est de 1300+£10MPa, tandis que pour
le méme alliage mais cette fois-ci extrudé, sa contrainte d'écoulement est seulement de l'ordre
de 120010MPa. D'vn autre cdté, l'extrusion conduit les matériaux i une ductilité
considérablement améliorée, Cela st bien montré par le tablean V.2, par exemple emax de
l'alliage Cu-10%Nb broyé 12h et consolidé par une compaction est de 0.3%, tandis que pour
le méme alliage mais cette fois-ci extrudé est de 1%. Cette différence peut 8tre di 4 des
difiiculiés expérimentales pour maintenir des conditions de consolidation comparables,

En broyant les poudres plus longtemps que 12h, avant une consolidation, nous constatous &
la fois l'avgmentation de la contrainte d'écoulement de la contrainte maximale et de
la microdureté . Cela est bien montré par le tableau V.2, 11 est évident que les matériaux
les plus durs, sont ceux préparés avec un long temps de broyage svivi par une extrusion. Une
extrusion de mawriaux trés durs nécessite des pressions trés élevées (1.5 GPa utilis€ ici est déja
une valeur trés haute, c'est 1a limite maximale de la presse utilisée) et / ou des hautes
températures de maitcment &galement indésirables du poim de vue de Ja microsteucture.
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Aprés avoir remarqué l'instabilitg des alliages CulNb 4 haute température notre perspestive
d'étude est de trouver des matériaux de microstructure différente caraciérisée par des petites
particules stables lors du chauffage. Cela peut se faire en incorporant mécaniguement par
le broyage des poudres, cette fois-ci, des oxydes tels que Al O3 et NbO ou Nb0D,. Cette
méthode a été utilisée récemment [29, 41, 44, 106] en procédant par le broyage des poudres
élémentaires pour compléter la réaction de réduction a I'état solide pour des mélanges de Cu( et
Al, Ca, Mg, Ti, Mn, Fe, ou Ni a l'éta1 poudre.

Cette étude consiste donc & comprendre le mécanisme de la réaction de réduction de CnO par
Nb pendant le broyage et d'étudier I'évolution de la microstructure des poudres en particulier
Aly(3, NbO ou NbQ, pendant le broyage et aprés des traitements thermigues .

YL1 Etude métallographique de Cu-Al,03,

Les éudes précédentes, faites sur I'oxydation interne de cuivie par AlyO3, ne dépassent pas une
fraction volumique de 5% [107, 108]. Nous avons broyé Cu-3at%Al; O3 correspondant a
Cu-10vol%AlyOy pendant 12 et 40h. La taille initiale de Al;O3 a €t choisie trés petite (50nm})
afin de minimiser le temps de broyage. Nous avons effectué un examen des poudres, aprés le
broyage a l'aide dn microscope optique. La figure VI.1(a) montre des particules de poudres
uniformes sans pouvoir distinguer les deux phases mises en cause, c'est A dire Al,O4 et Cu.
Les particules de poudres ont des tailles moyennes entre 20 et 30ium aprés un temps de broyage
de 40h. Cependant, la figure V1.1(b) montre 'éiat de ces poudres aprés un traitement thermique
1 700°C pendant 30 minutes sous Argon. Nous avons constaté un gonflement des poudres dii
probablement a la présence des oxydes de cuivre. La taille moyenne des poudres augmente et
atieint des valeurs entre 60 et 80um. Dans ce cas, une observation des poudres au microscope
électronique A balayage suivie d'une analyse avec le syst2me EDS a éié faite. La figure V1.2 (a)
montre les poudres aprés le broyage, les taches noires représentent les particules de AlyOy bien
dispersées dans le matériau.

La figure V1.2 (b) représente 1'état des poudres aprés les traitements thermiques 3 700°C sous
Argon. Les positions 1 et 2 montrent les oxydes a l'intérieur des poudres, les patticules de
Aly04 agglomérées sont montrées par ka position 3 et les positions 4 et 5 illustrent clairement
une couche d’oxyde (CuQ, Cuy0). Les analyses par EDS relévent l'excés d'oxygéne dans
le matériau. La présence des oxydes de cuivre (Cuy0, CuO) rend le marériau fragile et cassant
Donc, afin daméliorer la consolidation de ces alliages nous avons effeciné des traitements
thermiques & 700°C, pendant 4h sons une atmosphére de (N, et Hy) avant la consolidation.
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La figure VL3 montre une microstructore avec des tailles de AlyO5 entre 50 et 100nm. Cela est

vral pour les deux temps de broyage: 12 et 40h. Ceci confirme que les oxydes de taille 50nm
mis au départ ne sont pas réduits par ce broyage. ‘

V12 Résu! -Ox

Le but de cette éde est d'examiner la formation des oxydes de NbO lors de broyage ou des
recuits ultérieurs. Nous avons commencé avec Cu, Nb et CuQ. Nous espérons par broyage et
traitement thermique créer une oxydation interne afin d'avoir des dispersions durcissantes NbO:
Nb + CuO > Cu + NbO.

V12 e de abiljté de

Le choix d'oxyde formé a €1 déterminé en fonction de deux facteurs:

1. Aernmaine de formation qui doit &tre 1a plus grande.

2. Stabilié 4 haute température.

Le tableau V1.1 résume les points de fusion des différents oxydes et leurs enthalpies de
formation standard, si I'enthalpie de formation d'un composé n'est pas connue. Nous pouvons
utiliser le point de fusion afin de définir la stabilité de I'é1ément [100, 109]. Les oxydes de
niobium (NbO, NbO;) répondent & ces deux conditions avec des enthatpies de formation et un
point de fusion trés proches. Ces résultats sont résumés dans fe tableau VI.1.

Oxydes Point de fusion (°C) | AHEzogx) (KImol1)
NbO 1945 415

NbO, 1915 799

NEyOs 1495 1500

Tablean V1.1: Points de fusion et les enthalpies de formation des différents oxydes de Nb.
2,2 Anal r iffracti ns:

Nous avons choisi premidrement d'oxyder une fraction atomique 15.5at% de Nb. Pour cela il
nous a fallu apporter 15.5a1% de CuQ afin d'obtenir 15.5at% de NbQ. Nous avons pris cette
forte fraction atomique de NbO afin d'augmenter la probabilité de produire l'oxydation inteme
et faciliter sa reconnaissance par une analyse thermigue faile sur les poudres au caloriméire
différentiel 4 balayage ou par diffraction des rayons-x.
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A T'aide des difiractogrammes des échantillons traités & différentes températures, sous Argon,
nous avons suivi I'évolution de Ja formatioa des oxydes de Nb en fonction de 1a température de
recuit. Pendant le broyage d'une durée de 12h du Cu-15.5at%NbO avcune oxydation interne
" pe slest produite, La réaction de rédoction induite par le broyage des poudres élémentaires ne
se produit pas automatiqnement peadant le processus de hroyage car la réaction & I'état solide
ne prend pas place. Ce résultat est moatré par la figure VI.4. Celle-ci ne mootre avcun signe
d'oxyde pour des pondres broyées seulement, mais aprés une température de recuit de 500°C
pendant 1h nous constatons I‘apparition du premier sigae d'oxyde (NbO et NbO5). Ce résultat
a ét€ confirmé par nne analyse thermique des poudres au calorimétre différentiel 3 ba]ayaga
La distinction entre ces deux oxydes a & difficile.
Les poudres traitées thermiquement 2 1000°C pendant 1b sont représentées par Ia figure .
V1.4.(c). Elles montrent la présence de deux sortes d'oxydes NbO et NbO; et I'absence totale
de métal Nb. -

TIntensité

20 40 60 80 100

Figure V1.4; Les différents diagrammes de diffraction de V'alliage Cu-15at%(Cu0+Nb) broyé
pendant 12h, traité thermiquement & (a) 300°C, (b) 500°C, (c) 1000°C, Cu {(e),
Nb (x), NbO (2), NbO; (x).
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Les analyses chimiques des échantillons montrent qu'il y a environ 2.4% atomique d'oxygéne
dans le cuivre aprts le broyage, cette valeur diminue 4 2.2% aprés la consolidation des
matériaux, Le tableau VL2 nésume ces valeurs.

Etat des poudres Fraction massique O, { Fraction atomique O,
Avant le broyage 0.005606 0.0199
Aprés lc broyage 0.006145 0.0242

~ Apris cxtrusion 0.005780 0.0228

Tableau VI.2: Fraction massique et atomique d'oxygéne déterminées  partir des analyses par
la méthode de combustion.

Pour calculer la fraction d'oxygeéne dans le cuivre nous avons choisi I'alliage Cu-14vol%Nb
broyé pendant 35h et traité thermiquement 3 1000°C pendant 1h sous Argon. Nous avons
procédé a I'aide des analyses quantitatives des phases pour les plans (110} pour Nb et le plan
(220) pour NbO ayant respectivement des angles de Bragg Onpa10) = 19.23° et
Onp0220) = 31.26°. M est le facteur de multiplicité égale i 12 et la valeur &2 ol m est un
factewr de température sont identiques pour les deux phases. Les parametres de maille sont
aNy = 0.3306nm et anpg = 0.4210nm [110]. Ces valeurs sont utilisées pour calculer
le volume de maille de chague élément, les facteurs de structure ont été calculés sachant que Nb
est cubique centré ot NbO a une structure de NaCl [110]. Par conséquent, le facteur de structure
Fiy, = 26y tandis que Fypo = 4(ip+ fo) avee f(Nb.9=19.23°) =317, f(Nb,B:S].ZIS"‘} =268, et
fi0.9=31.26%) = 3.9 [97]. Le produit du facteur de polarisation et de Lorentz est donné en
fonction de I'angle tel que (P.L)(g=31.26%) = 5.292 et (P.L)g=19.23%) = 15.80 [97]. Enfin,
les mesures des pics ont ét€ faites trois fois dans chaque cas. Les valeurs moyennes sont
INb(110) = 2550mm? et Inpoyzag) = 400mm?2, En utilisant I'expression (I1.1.p 33) nous avons
trouvé le rapport Vo /Vigp = 0.25.

Nous pouvons conclure que dans 10%atomique de Nb mise au départ, nous aurons 1/ 5 de
NbQ et 4/ 5 de Nb aprds le' broyage et traitement thermique sous Argon, Cela entraine qu'il y a
environ 2.0% atomique d'oxygene dans le cuivre.

Pour oxyder une fraction atomique de 3.3a1%Nb, en sachant que la fraction atomique
d'oxygene dans le cuivre est d'environ 2.0%, nous devrons done tenir compte de ces 2.0at%
provenant du cujvre . Par conséquent, il faut ajouter seulement 1.3at% de monoxyde de cuivre.
La réaction s'€crit de la fagon suivante :



Cu + 33at%Nb + 1.3at%Cu0 ——> 3.3a1%NbO + Cu

Aprés avoir connu parfaitement I'évolution des oxydes de Nb sous les deux formes nous
étndions leur propriétés mécaniques afin de les comparer avec les éludes faites sur
Cu-5vol%Nb [2].

2.4 is m

Nous avons procédé 2 des essais de traction et de compeession afin de compléter
les caractéristiques de cet alliage aprs des traitements thermiques ultéricurs.

Température 002 Gp.2 Cmax Enupture Hv
O (traction) (compression) (iraction) (raction) (Kgmm'2)
(MPa) (MPa) (MPa) 102

0C - - ; 3 440£10
300°C - - - - 420410
400°C - - - - 420£10
S00°C - - - - 41010
600°C . - ; - 400410
700°C . . . - 40010
800°C 115245 108245 116615 4.0 345110
900°C 86145 88045 97945 11.0 314110
1000°C 79145 T8E:LS5 85745 13.0 285110

Op 7 cst la contrainte d'écoulement.
Opay €5t 12 contrainte maximale.
Erupture €5t Fallongement & la rupture.
Hv est la microdureis.

Tablean YI.3; Les essais mécaniques sur 'alliage Cn-3.3at%NbO broyé pendant 20h.

Nous avons effectué des essais de microdureté sur les poudres en fonction de la température de
traitement. Ces e€sultats sont montrés dans le tablean V1.3. Nous relevons que la microdureté
de ces poudres est de 440+ 10kgmm-2 jusie aprés le broyage. Celle-ci chute continGment au fur
et & mesure que Ja température  de recuit augmente. La dureté perd environ 35% de sa valeur
lors des traitements thermiques 2 1000°C. Les valeurs de op 7 ont des valeurs similaires pour
les deux types d'essais: ils se situent entre 1082t5MPa pour l'essal de compression et
1152£5MPa pour l'essai de traction & une température de recuit de 800°C pendant 1h. Elles
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chutent 2 790+5MPa pour les deux types d'essais 3 1000°C. Les valeurs Eqppre €t Omax 0Nt €16
mesurées uniquement pour l'essai de traction car, pour l'essai de compression, il y a le
problgme du flambage pouvant fausser les résultats. Les valeurs €qyppyre sont de 4.0% aprés
traitements thermigues & 800°C et augmentent en fonction de la température de recuit pour
atteindre 13.0% & 1000°C.

La figure V1.5 montre la microdureté mesurée sur les poudres broyées en fonction des
températnres de recnit de 1h sous Argon. Nous avons constaté gu'an débnt, juste aprés
le broyage, il y a une légire différence de dureté entre I'alliage Cn-Svol%Nb et l'alliage
Cu-5vol%NbO broyé pendant 20h. L'alliage Cu-Svol%Nb brdyé pendant 12h présente une
microdureté d'environ 475+10Kgmm-2 tandis gue 'alliage Cu-5v01%NbO a senlement
440+10Kgmm-2. Cependant 4 des températures entre 400°C et 1000°C, cette microdureté est
presque égale pour les deux alliages en se situant aux environs de 280+10Kgmm-2,

500
® 5vol%Nb
\ O Svol%NbO
E o
E 4o0f \
= ' .
b \o
N
S 3N \8
200 N i n i 2 1 . 1 A 1
0 200 400 600 800 1000

Température (°C)

Figure VL3: Les valeurs de microdureté des deux compositions Cu-5vol%Nb-12h [2] et
Cu-3.3at%Nb( broyé pendant 20h en fonction de la ternpérature de recuit.
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La composition Cu+5vol%Nb broyée [2] correspond en pourcentage atomique A
Cu+3.5at%Nb. 1l y a ap moins une fraction atomique d'oxygéne de 2% dans le cuivre. Cette
fraction d'oxygéne va réagir avec le niobium métal en donnant des oxydes de Nb. L'alliage
Cu+3.5at%Nh aprés broyage est nonnalement sous forme de Co+(2at%NbO+1.5at%Nb) avec
deux sortes de particules durcissantes. Les valeurs de microdureté des denx matérianx soat
€gales A hante wmpératare, Ceci pourrait sexpliguer par 1a présence d'vne fraction atomigue
non négligeable d'oxyde de NbQ dans la composition Cn+3.5at%Nb, En plus la vitesse de
grossissement 3 haute température des denx types de particules: Nb métal et NbO oxyde est
égale. On suppose que la dispersion des résnltats, juste aprds le broyage, est duc tout
simplement aux erreurs expérimentales.



INTERPRETATION DES RESULTATS ET
DISCUSSION
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Les premitres tentatives pour expliquer cet élargissement variable des pics de diffraction ont é1&
faites en considérant les effers de défaut d'empilement comme responsables de la dispersion des
valeurs préscntées par les pics. Cohen {111] a montré que la contribution du défaut
d'empilement est variable selon chaque plan de diffraction de cuivre. 11 a défini la contribution
de ces défauts en fonction de a,, parametre de maille, et 0y la densité de ces défauts. La valeur
typique de oy est de l'ordre 0.01 & 0.05 dans Je réseau de cuivre et ses alliages fortement
déformés [111]. On définit l/ay comme le nombre moyen des plans entre Ja faute. Tt a montré
épalement que ces défauts sont additifs selon le mode de déformation. Les valeurs oty
impliquent qu'il ¥ a une faute entre chaque 20 2 100 plans (111).

Plans de Contribution des défauts Valeuwr moyenne de défaut
diffracion de Cu | d'empilement sur I'élargissement d'empilement (degré)
des raies de diffraction
(111) (1.5a/agH3/4 =0,103°
(200) (1.5a/ag) =0.237°
(220) (1.5awag) 12 =~{,168°
(311 (1.50/ag)32N 1T =0.107°
222) (1.5c/ag3/4 =0.103°
(400} (1.5a/ag) ={).237°

Tablean VI1.1: Contribution des défauts d'empilement sur I'élargissement des mies de
diffraction en considérant que o3 = 0.01 [111].

La valeur moyenne de coatribution du défaut d'empilement 2 'élargissement des pics pour
les raies (200} et (400) est 2.3 fois plus importante que celle des raies {111} et (222) tandis que
1a contribution des raics (311} est presque égale i celle des raies {111} et {222). La figure VIL]
représente la courbe de Hall-Williamson de cuivre corrigée en soustrayant de la valeur mesurée
la valeur moyenne donnée par la contribuion du défaut d'empilement.
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Nous pouvous dire que l'effet de défaut d'empilement agit de la méme fagon pour
I'élargissement des raies mais avec des amplitndes différentes snivant chaque direction
cristatlographique (voir tableau VIL1},

1'analyse de I'élargissement des raies de diffraction ne peut pas &tre effectuée sur la base
deffets combinés: des microdéformations internes uniformes et des effets de défaut
d'empilement, car aucun choix de oty {densité des défauts d'empilement) ne permet d'aligner les
points représentant 'élargissement des raies des pics de diffraction sur la m&me ligne droite.
Par counséquent, cette hypothdse est insuffisante pour expliquer cette dispersion et une
explication alternative est nécessaire. :

161

®  Valeur mesurée @00)
Q Valenr corrigée

Beos(0) (°)

sin{0)

Figure YII.1; Courbe Hall-Williamson montrant 1a variation de largsur 3 mi hauteur avec
l'angle de Bragg et corrigée en soustrayant la valeur due A la présence de

le défaut d'empilement.

VIL1.2 Anisotropie élagtique,

Les données expérimentales peuveut étre interprétées eu considéraut une distribution de
microcontraintes internes uniformes agissant dans le matérian broyé, Ces demi2res sont en
tension et en compression respectivement dans les parois et & Vintériewr des cellules.
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Ce mécanisme est bien illusteé dans la figure VIL2 [113] en sachant que dans ce schéma
le centre des cellules n'est pas sous une pression hydrostatiqué coustante.

Ces microcontraintes entrainent des microdéformations anisotropiques mesurées par
les rayons-x en fonction de la variation spatiale des modules d'élasticité propres A chaque
matériau considéré. 1l est intéressant de noter que des microdéformations anisotrapiques ont &€
trouvées sur du palladium nanocristallin obtenu par le processus d'évaporation [114], méme si
ces matériaux n'étaient pas déformés. Ou suppose que le calenl de la contrainte mayenns
agissant sur les poudres est une valeur constante quelque soit la direction. Or, ce n'est pas
le cas ici: ponr Ni et Fe il ¥ a présence d'nue légere dispersion dans les valeurs

voir tablean V11,2,

Parois des cellules
. Ty

/:b
AC >0

Figure VIL2; Schéma montrant les microcontraintes intemes dans les parois et a I'ntédeur
des cellules.

Le calcul de 1a contrainte inteme a été fait selon la formule de Hocke [81] =g Eobl Eete ont
é16 domnées respectivement dans les tableaux 1V.1 et IV.2. Le wbleau VIL2 montre
les différentes valeurs des contraintes internes. Ces derni®res sont constantes quelque soit
la direction ¢ristallographique choisie. Elles sont trés élevées pour W suivi de Fe, puis Ni, Cu
etenfin Al
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Elément S(100) S(110) Sa111) S
(GPa) (GPa) (GPa) (GPa)
W 5.35 5.35 - -
Fe 225 2.94 - -
Cu 0.72 0.60 0.59 0.64
Ni 0.85 1.35 1.54 1.14
Al 0.23 0,27 0.28 0.26

Tablean VIL2: Les valeurs de contrainte inteme pour les éléments W, Be, Cu, Niet Al

Nous remarquons d'aprés Ia figure VIL3 que la contrainte interne calculée en fonction de
l'orientation des plans est toujours constante quelque soit 1a direction cristallographigue do plan
choisi. Cela est également vrai pour les syst®mes cubiques centrés, c'est & dire Fe et W avec
des valeurs plus élevées que pour les systémes cubiques A face centrée c'est 4 dire dans notre
cas Cu, Al et Ni. 11 y a une petite variation de 1a contrainte interne dans le cas du Fe entre
le plan d'orientation (110) ct (200). Cela est snpposé étre tout simplement des erreurs
expérimentales faitcs lors de la mesure de largeur 2 mi hautenr des pics. Ces demidres
influencent le calcul des microdéformations intemes, par conséquent, les contraintes intemes.

Ceci confirme que la dispersion des valeurs, constatée sur le cuivre, est d'osigine anisotropie
élastique en acceptant que le broyage produit nn champ de contrainte uniforme dans nos
matériaux.

La figure VI1.4 montre que les valcurs des contraintes internes varient en fonction du point de
fusion du métal. Cette variation est presque linéaire et débnte avece des valeurs faibles pour Al,
Cu, Ni et finit par une valeur de contrainte W &levée, correspondant 3 son point de fusion
€élevé, Nous remarquons que la contrainte interne varie d'une fagon significative entre Al avec
des valeurs des moyennes égales 4 0.27 GPa a 660°C et W avee des valeurs de o trés élevées
de 'ordre de 5.35 GPa. La valenr moyenne de cuivre est de 0.66 GPa 4 1083°C. Cela peut étre
expligné par la différence de I'énergie stockée pendant le broyage des poudres dans le syst2me
cubique centré F¢ ¢t W par rapport au $yst2me cobique 2 faec centrée Al, Cu el Ni 2 cause des
phénoménes de relaxation qui ont lieu dans les matériaux de faible point de fuston .
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Figure VII.3: Varation de la contrainte interne des W, Fe, Ni, Cu et Al en fonction de
la direction cristallographique du plan.
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Figure VII.4: Variation des contraintes internes en fonction des points de fusion de W, Fe,
Ni, Cuet AL
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A partir des observations métallographiques au microscope optique et MEB, nous avons pu
suivre 'évolution des formes des poudres équiaxes. Pendant les premidres heures de broyage
la mierostructure est sous forme de lamelles et en prolongeant le temps de broyage cette forme
disparait pour céder la place A une micrestructure fine avec des particules de poudre de forme
anguleuse, La méme remarque a été faite par Mormis et confirmée par Courtney [5, 16). Cette
étude microstructurate des poudres confirme qu'aprés un temps de broyage de 50h, Nb a une
structure trés fine.

Schiump, Sakurai et Gaffet [3, 10, 24] ont examiné le broyege des alliages concentrés de
cuivre avec des métaux cubiques centrés pendant un temps de broyage £levé et ils ont trouvé
l'état amorphe pour des compositions de métal cubique centré aux envicons de 30 - 70%.
11s ant expliqué que I'apparence de 1'état amorphe se crée par une instabilit€ de 1'état cristallin
provoqué par le stockage d'unc éncrgie imiense pendant le brayage ct par 1a création de
plusieurs interfaces intemes. Dans notre cas, I'absence d'un état amorphe peut &tre expliqué par
le processus de restauration qui se produit dans la matrice de cuivre en maintenant l'énergie
stockéc A wiveau faible. Autrement dit, cela est d 2 I'énergie insuffisante stockée sous farme de
mic¢rodéformations ou de défauts d'interfaces dans la matrice de cuivre.

Les analyses faies par le systéme EDS au MEB confirment qu'il y a 0.40 pourcentage poids de
fer sur la matrice de Cu et 0.73 sur les particules de Nb. La présence des impuretés de Fe a £té
confirmée aussi par Hellstern et Eckert [14, 15, 26). La différence entre les valeurs trouvées
sur la matrice du Cu et les particules de Nb est due 2 a différence de 'agressivité de contact
avec des billes et des parois des contencurs et le cuivre {qui est mou par rapport au Nb). Ces
analyses ont confirmé qu'il y a peu d'impuretés dans les poudres. Celles-ci peuvent changer
la compeosition chimique ct par conséquent modifier les conditions thermodynamiques du
processus. Ce phénoméne a £té &tudié par Courtney pour les alliages Ni-W broyés [1]16]. Dans
notre cas ces impuretés de Fe ont contribué au durcissement du matériau mais d'une fagon
négligeable par rapport au Nb.
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La taille de cristallite finale de Al, Cu et Ni suit un ordre décroissant: Al a la taille 1a plus
grande, puis il est suivi par Cu et enfin Ni. Cela peut étre expliqué par la température de
recristallisation gérement supérieure pour Ni par rapport au Cu et Al. Le comportement du Fe
et W est tout & faii différent de celui de Ni, Cu e1 Al car la taille des cristallites de W et Fe sont
beaucoup plus petites aprés broyage. Cela suggére qu'aucun phénomene de restauration n'a
pris place et que l'énergie a pu e stockée dans la structure cubique centrée du W et Fe par
rapport au sysitmce cubigue 2 face centrée. Le Brun a fait 1a m&me remargue en broyant Cu et
Fe [25).

Malgré une déformation trés forte duc & un broyage trds long, les cristallites des matériaux
Cu (5, 10)at%(Zn, Al, Sn, Si, Nb) mesurées par la diffraction des rayons-x, en parcourant
la gamme du rapport (électron / atome), $¢ stabilisent aux environs de 70+30nm. Cr, il a 1€
tres difficile d'identifier les cristallites en se basant senlement sur I'analyse par diffraction des
rayons-x. On peut penser, pour un matériau fortement déformé, que les dimensions moyennes
par lesquelles la radiation a € diffractée de fagon cohérente peuven Etre dues 2 un nombre
important de dislocations pouvant détruire la cohérence du matériau, en formant des cellules.

Au fur et & mesure que Ia déformation s¢ poursuit, on génere des dislocations nouvclies puis
elles se relaxent en migrant vers les interfaces. Les celiules d'écrouissage sont de micux en
migux formées. Dans le cas de ces matériaux, il est difficile d’observer les dislocations 4 cause
de la finesse de la microstructure. Pour ces matériaux appelés nanocristallins, les dislocations
peuvent migrer aux joints de grains par des forces images [7]. L'énergie stockée dans la matrice
a €1¢ fournie par la déformation de la poudre 2 froid dans Jaquelle la plus importante partic est
due & la génération et & l'interaction des dislocations pendant le broyage des poudres. Nous
pouvons en conclure que les cristallites mesurées par diffraction des rayons-x sont des cellules
provoquées par I'écrouissage puisque les tailles de grain observées au MET dans les poudres
sant aux environs de 1/2 et 1/4um.

Les poudres CuNb deviennent fortement déformées. La 1aille de grain de Cu demeure grande.
Cependant quelques particules de Nb sont distribuées sous forme de particules trés fines avec
une partie sous forme de solution solide. Mous pouvons comparer la déformation du cuivre
peadant e broyage A des déformations s fortes it les dislocations forment des configurations
complexes. Elles s'arrangent pour former des écheveaux. Ces écheveaux constituent des parois
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qui délimitent des cellules. Pour le cuivre broyé, I'€limination d'une partie des dislocations,
associée a leur réarrangement en cellules d'écrouissage, permet de réduire les contraintes
interwes que les dislocations doivent surmonter et le nombre des obstacles qu'elles doivent
franchir au cours de leur déplacement. Le comportement du cuivre sous forme de poudre est
gouverné par une restauration dynamique. 11 n'est done pas surprenznt de constater un
processus de restzuration du Cu broyé car la température, lors des impacts entre les bilies et
les parcis des conieneurs, peut atieindre 2 peu prds 80°C {25] pendant une longue période de
broyage.

Pendant le processus de brayage le cuivre subit une forte défarmation. 11 est marqué par un
premier stade dans lequel la majorité des microdéformations est déjd introduite. Dcs résultats
similaires ont été déterminés par Helistem en broyant des poudres de Ru-RuAl [26]. Pendant ce
premier stade, nous suggérons que la densité de dislocations augmente rapidement et atteint un
état de régime stationnaire av cours duguel la valeur de microdureté garde une valeur constante
tant que les conditions de 1a déformation et 1a température restent constantes, Les paramétres de
la micros'r.ruclure. ¢'est 3 dire 1a taille de prain, le paramétre de maille de Cu et la densité de
dislocations restent & peu prds constants aprés une durée de broyage d'environ 50h.
Cette stabilité¢ des microdéformations résulte de I'équilibre entre 1a vitesse de création et
la vitesse d'annihilation des dislocations, aidée par la température lors des impacts entre
les poudres, les billes et les parois des conteneurs.

La vitesse de création des dislocations dépend essenticilement des caractéristiques de
I'ensemble des parties du procédé wtilisé, tandis que la vitesse d'annihilation dépend de
la densité des dislocations et surtout de la facilité avec laquelle se produisent les mécanismes de
restauration tel que la montée et les glissements déviés. Pour le cuivre broyé, la restauration
dynamique, la dominance des événements de ressoudage sur les fractures des particules de
poudres ne permetient pas de nouveaux raffinements de la taille du grain de Cu.

Les sous-grains sont sans cesseé en destruction ou en construction de telle sorte que
la sous-structure observée résulte d'un équilibre dynamique entre ces deux processus et limite
le dureissement du matériau. Cette constatation a €té confirmée par Le Brun [25] sur des
poudres de cuivre broyées. 11 a affirmé que la restauration dynamique explique la ductilité
abservée sur la surface des poudres de cuivre, car avec la déformation 4 froid toute seule,
les fractures des poudres apparaitraient plus pointues. La déformation du cuivre sous forme de
poudres par broyage peut Etre comparde 3 des tles de cuivre fortement lamindes avec une taille
des cellules aux environs de 300am [57].
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Ceue limite dans ie raffinement de la waille du grain, qui se stabilise aux environs de 300nm, ne
donne pas un duccissemént important par rappornt & des nanocristaux de cuivre fabriqués par
la méthode de condensation des gaz inertes pouvant donner un durcissement jusqua 2,5 GPa
[32, 33]. En effet, quand la taille de grain du matériau polycristaliin approche les dimensions
de quelgues nanométres, d'autres phénoménes peuvent se produire et conirdient le mécanisme
de durcissement.

Les défauts d’empilement ont une influence sur la variation du paramétre de maiile de cuivie
[111]. s déplacent ies positions des pics vers les angles de Bragg les plus élevés de la raie
(111} et vers les plus faibles angles de 1a raie (200). La présence de ces défauts provoque une
augmentation de la position des plans de réfiexion (111) qui tend 2 diminuer ac,,. Pourtant,
les plans (200) ont un effet opposé [111, 118]. Cohen a estimé 1a densité de ces défauts dans
ies alliages de cuivre fortement déformés de oy =0.01 [111].

Celte variation nous ne l'avons pas constatée sur les diffractogrammes lors des analyses des
pics (111). En plus lors des analyses métallographiques au MET sur ces alliages broyés sous
forme de poudre ou consolidés, nous n'avens observé ancun signe de défaut d'empilement.
Ccla est vrai quelgue soit le temps de broyage, la composition étndiée et 1a température de
recuit. Done, nous pourrions dire que I'nfluence des défauts d'empilement sur la variation du
paramétre de maille de cuivre n'est pas important.

L'expansion de ac, est d'environ 0.6% aprés un temps de broyage de 50h. Elie a ét€
provoquée par Ja dissolution de Nb dans la matrice de Cu, Ce ph€énoméne a €€ remarqué sur
les alliages Cu-Fe [22], Cu-Co [23] et Cu-W [3]. Celuici présente nne totale immiscibilité dans
les deux états: liquide et solide, en partant des poudres élémentaires de cuivre et tungsiéne,
Gaffet [3] a remarqué une solabilité partielle du tungsténe dans le cuivre aussi bien que du
cuivre dans le tungsténe introduite par le broyage. B a conclu que l'expansion du paramétre de
maille de cuivre atteint jusqu'a 0.9%. 11 a atiribué cette expansion 4 la solubilité partielle de W
dams Cu. Cette interprétation a été donnée aussi par Hiller [119). Ce dernier a déveioppé des
solutions solides métastables Cu-W induites par I'effet des irradiations par ion dans le syst2me.
Nous pouvons conclure que le changement de ac, est dii & la dissolution du niobium dans

le cuivre,

De plus, en introduisant ia loi lin€aire de Vegard et en extrapolant sur les valeurs du paramétre
acy et anp = 0.3306nm [97] nous trouvons une mise en solution d'environ 5% de Nb dans
la matrice de Cu aprés un temps de broyage de 150h. La solubilité de niobium dans le cuivre
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a éi€ estimée & 50 fois plus grande que celle donnée A I'équilibre qui est de 0.1at% & 1084°C
[109].

Morris ¢t Morris ont étudié Cu-5at%Cr par la solidification rapide "Melt Spinning” [39] ol
ils ont constaté que la solubilité du chrome dans le cuivre est multipliée par 2 pour aticindre
2at%. Cette valeur est faible si nous la comparons A celle trouvée sur le sysi2me Cu-Nb prépané
par broyage. Cette conclusion a été confirmée sur le systéme Cu-Fe [22]. Nous pouvons en
déduire que l'extension de la solubilité dans la matrice dépend beaucoup des méthodes de
procédés de fabrications utilisées par lesquelles le soluté est dispersé 3 l'intérieur de la matrice
de cuivre et que le broyage peut conduire A des états beaucoup plus extrémes que ceux de
la solidification rapide.

i i in i éformati jntern

en fonction m r i

La 1aille de grain et la microdéformation changent tr3s faiblement entre 0 e1 300°C, voir figures
‘V.(10, 11}. Cela peut &tre expliqué par un phénoméne de restauration statique en se limitant, au
débnt du recuit, a I'élimination des défauts ponctuels introduits par la déformation (lacune
essentiellement) et en modifiant les propriétés physiques. Par la snite nous constatons une
évolution des propriétés mécaniques pour lc cuivre broyé on les dislocations tres mobiles
montent facilement. Elles peuvent s'arranger et s'annihiler, ce qui contduit 3 une diminution de
la densité de dislocations, donc & un adoucissement appréciable, avant gue la recristallisation ne
se produise. L'adoucissement, di A la restauration, est associé a la diminution progressive de
la densité de dislocations pendant le recuit de restauration. Ce phénomeine a €€ bien éindié par
Ungar [113].

La taille de grain du cuivre diminue en fonction de la température de recuir. Entre des
températures de 400°C er 700°C, elle atteint des valenrs moyennes qui varient entre 40 et 60nm,
voir figures V.(11, 12). Ce phénoméne peut &tre interprété par la recristallisation durant laguelle
des grains A trds basse densité de dislocations germent, puis se développent dans la matrice
fortement déformée par migrations de leurs joints (la foree motrice de la migration des joints est
la différence de densité de dislocations qui existe entre I'intérieur des grains recristallisés et
le matériau écroui environnant). La taille de grain dépend surtout du nombre de germes qui
sont apparus pendant le recuit. Elle dépend aussi de la déformation et du procédé utilisé.

Nous constatons & des températures entre 2800°C-1000°C une nette diminution des
microdéformations qui deviennent trés faibles et un grossisscment de 1a taille de grain, de fagon
irréversible pour attcindre des valeurs aux environs de 300nm, voir figures V.(10, 11, 12).



Le grossissement des grains se produit lorsque nous augmentons la température de recuit aprés
la fin de la recristallisation. La force motrice pour la recristallisation était la réduction de
I'énergie Slastique stockée sous forme de dislocations dans les poudres broydes.

Bien que la recristallisation soit terminée, la microstructure n'est pas dans 1'état énergétique
I plus stable. La matrice recristallisée posstde un excds d'énergie sous forme de joints de
grains. Le grossissement des grains va permeitre de réduire cet excds d'énergie. Cette chute de
microdéformation et le grossissement des grains peuvent éire expliqués par le phénoméne de
la coalescence de beaucoup de petites particules qui deviennent moins efficaces an piégeage des
dislocations et des joints de grain.

YIIL. igin durcissement d I r

Faire une distinction entre les effets, dns A la baisse de I'énergie de défaut d'empilement et
les effets, dus au durcissement du matérian par soluté fut, en partie, un but de ce travail. Cette
distinction pent étre faite en examinant le comportement des alliages Cu-(Sn, Si): pendant que
Si affecte significativement I'énergie de défaut d'empilement du cuivre et peu le durcissement
du matériau [37].

L'expérience réalisée sur le Cu-10at%Si broyé pendant une durée de 40h et surtout confirmée,
aprés avoir traité thermiquement l'alliage Cu-10at%8i & 600°C et broyé pendant 30h, voir
fignre IV.7 moatre que cet £lément ne donne pas le méme degré de durcissement gue l'alliage
Cu-102t%Sn malgré le choix du rapport électron / atome identique et égal & 1.3. L'interaction
chimique entre le soluts et les dislocations est donc mise en cause. Ce phénomane a ét€ Evoqué
par Ainslic et Gallagher [34, 38]. Lorsque nous introduisons des atomes de soluté de nature
différente dans le cuivre, les dislocations dissociées sont susceptibles d'avoir, avec les atomes
des solutés, une interaction chimique différente caractérisant la nature de scluté, La
modification de I'énergie des défauts d'empilement affecte la totalité de la relaxation des
dislocations et indvit un changement du durcissement par écrouissage. Ces résnltats ont été
confirmés également par Ainslie en étudiant les caractéristiques de déformation des alliages du
cuivre avec des solutions solides diluées et déformdes par le processus de tréfilage i froid [38).

La microdéformation présente dans les poudres est considérable. Une telle microdéformation
peut, sans aucun doute, contribuer au durcissement des poudres et des matérianx compacts.
Une estimation de la contribution de cet écrouissage dn matériau peut Etre faite en se basant sur
la valeur moyenne de la microdéformation introduite pendant le processus de broyage (déduite
d'aprés Tanalyse par diffraction des rayons-x}. La pente de la droite, déduite de la courbe
lall-Wiiliamson, montre une microdéformation inteme moyenne de 1.60% dans les pondres
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Cu-14vol%Nb broyées pendant 35h et de 0.24% aprds traitement thermique 4 1000°C pendant
Ih scus Argon. Une estimation de la contrainte ¢ du matériau due aux microdéformations
internes est donnée simplement par la loi de Hooke [B1]: ¢ = E.¢ ol ¢ est la microdéformation
interne introduite par le broyage et E le module de Young de cnivre. Ils sont éganx
respectivement, & 1.60% et 120GPa [100]. Dans le cas présent, nous déduisons des
contraintes de 1920MPa pour des poudres broyées. Le méme calcul a éi£ fait avec le cuivre pur
broyé qui a une microdéformation interne moyenne d'environ 0.65%. Nous avons tronvé une
valeur de 780MPa. Donc cette différence des valeurs entre le cuivre et Cu-14vol%Nb pourrait
€tre due en partie 2 une baisse d'énergie de défaut dempilement provoquée par 'augmentation
du rapport ¢fa qui est de 1.4 pour Cu-14vel%Nb.

Une partie de la fraction volnmique de Nb mise au départ est sous forme de solution solide, elle
est d'environ 5% aprés on temps de broyage de 50h. En considérant les atomes de Nb comme
des obstacles faibles pour les dislocations, le durcissement, dt aux atomes de solnté de Nb, est
donné par l'expression (I1.10.p 21). Nous prenons comme module de cisaillement de cuivre
1 =48.3GPa [120], c est la concentration de soluté de Nb dans la matrice de cnivre égale &
0.051 et ® est l'angle critique que fait la dislocation avec I'obstacle. I est défini par
(cos®Pc) = 1/5 2 ol Q est la différence de taille entre les atomes de soluté et la matrice, il est
égat a 0.15 [81]. En remplagant {Cos®.} par 1/5 Q dans l'expression (IL10.p 21}, nons

obtenons I'expression (VILL)
Tsotuté = (2¢)12 1 (145 QP72 VILY)

A partir de l'expression (VI1.1) nous tronvons T = 30MPa et en prenant ¢ = 3¢, cela donne une
valeur de conirainte Ogoips = 240MPa. En tenant compte de linfluence de I'activation
thermique sur lc monvement des dislocations, la contrainte due aux solutés de Nb se réduit et
devient trés faible.

Basé sur I'analyse des poudres an MET et la diffraction des rayons-x nons avons treuvé une
taille moyenne de grains de cnivre aux environs de 300nm. Pour calculer le durcissement du
matériau d{ A des tailles de grain nanométrigues, lexpression (VI1.2) a éi€ définie par plusienrs
autcurs [33, 52, 54).

H=Hy+Kd12 (VI.2)
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ob Hy = 70kgmm-2 et K = 570kgmm-2 / am-1/2 pour le cuivre [33). Nous avons trouvé une
valeur de microdureté H = 102 kgmm-2, sachant la relation de ¢ / Hv = 3.2 [121).

Cela implique que la contribution de la taille de grain av durcissement du matériau est de
CGrain = 326MPa.

L'efficaciié de piégeage des dislocations est d'autant plus grande que les particules sont petites
et rapprochées. Le plus intéressant est 1a distance moyenne planaire entre les obstacles
puisqu'elle est liée a la possibilité de passage des dislocations 2 travers les tailles des chstacles.
Donc une autre coatribution impertanie au durcissement des poudres peut éure due aux
particules fines de Nb restant hors solution, En plus, les poudres broyées sont fortement
déformées. Elles ont une densité de dislocations trés élevée. Done l'efficacité de piégeage des
dislocations par I'écrouissage de la matricc est aussi importante que celle apportée par
les petites particules de Nb, Nous pouvons conclure que malgré la petite taille de grain
le mode d'écrouissage et l'interaction entre les petiles particules de Nb (6-10nm) et
les dislocations sont les responsables en grande partie du durcissement de ces poudres 2 1'état

broyé.

YVIL al la taille i mi ricules de

Nb,

Les examens des matériaux au MEB sont utilisés pour définir précisément la fraction volumique
et 1a taille des particules Nb pour des dimensions au dessus de 50nm. La taille et la fraction
volumique des particules visibles par MEB ont précédemment 6 illustrées sur les figures
V.(14, 15) et elles sont présentées dans le tableau VI1.3. Celui-¢ci monire gue seulement une
. partie de la fraction volumique de niobium misc au départ est détectée par MEB et que
1z plupari des particules grossissent avec la température. Par exemple, une proportion de 4%,
6% et 22% Nb est détectée par MEB dans les matériaux contenant respectivement 10, 14 et
28% Nb aprés un temps de brayage de 12h. Donc, 6 2 7% Nb est invisible c'est-2-dire est en
dessous de la limite de résolution du MEB. La taille moyenne donnée par ie Quantimet
avgmente A partir d'une valeur d'environ 75:10nm aprés une température de consolidation &
T00°C jusqu'a prés de 200£10 - 300£10nm aprés un recuit 3 900°C ou 1000°C pendant 1h sous
Argon, voir figures V.(23, 24). La méme constatalion a ét¢ faite par Patel en trouvant des
particules de W trés fines aprés consolidation des poudres dans le syst2me Cu-40%W [40].

Le microscope électronique en transmission a été utilisé pour examiner 1a taille et Je nombre des
fines particules de Nb présentes dans les maiddaux consolidés et traités thermiquement.
Ces données sont utilisées seulement pour définir une distribution de taille de particules dans
une gamme de taille fine (<20nm). Ce travail a &€, en fait, sculement effectué sur les marériaux
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consolidés & 700°C et traités thermiquement 3 900°C ou 10(0°C pendant 1h sous Argon.
En effet les matériaux traités 3 des températures plus basses (700°C - 800°C) s¢ caractérisent
par un grand nombre de petites tailles de particules rendant ainsi H'analyse de leur nombre et
la détermination de leur fraction volumique difficile et imprécise.

Alliage Température MEB MET Iven IMET Dey
0 (nm) (nm) (nm)
10vol%Nb T00°C 0.7
800°C 4.0
900°C 20010 6.0+1 4.7 1.8 140450
1000°C 290410 10.041 49 4.1 250150
14vol%Nb 700°C 76£10 3.5
800°C 116210 6.8
900°C 143%10 7.2%1 4.3 3.3 160450
1000°C 245+10 10.3£1 6.7 5.6 190450
28vol%Nb 700°C 88+10 23.0
800°C 16210 26.0
900°C 21610 6241 | 210 7.9 165150
1000°C 341+10 10111 20.0 7.0 280450

Tablean VII.3: Résultats de la fraction volumique et les tailles des particules de Nb et
grain de Cu quantifi€s 3 partir des photos prises par MEB et MET,

La taille moyenne des particules, délerminée & parﬁr des observations du MET est présentée
dans le tableau V113 ainsi que la taille du grain de la matrice de cuivre. Nous constatons dans
le tableau VIL3 que la taille des particules de Nb apras un traitement thermique & 900°C ou
1000°C pendant 1h est d'environ 6+1 3 10+1nm, indépendamment de fa composition du
matérian considéré.

Dans le méme sens, la tzille du grain de ]a matrice de cuivre est d'environ 150450 3 250+50nm
aprés un recuit & 900°C ouw 1000°C pendant 1h sous Argon, indépendamment de la composition
du matériau considéré. Ces observations suggérent que, ni la taitle des petites particules de Nb,
ni la taille du grain de coivre n'sst significativement affectée par les 5 - 20% de Nb sous forme
de grosses particnles. Nous avons constaté que 1'addition des deux fractions volumiques de Nb
données respectivement par le microscope électronique 3 balayage et en transmission,
présentdes par le tableau VI3, ne donnent pas la fraction volumique de Nb mise au départ.
Ce désaccord est dii 3 T'épaisseur de la lame qui est irégulidre et 3 la difficulté de détecter et
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compter toutes les particules présentes dans la lame. Les tentatives d'ntiliser ces photos de
MET ponr déterminer [a fraction volumique des petites particules de Nb ont £t& moins précises
car {'épaissenr des lames minces examinées (nécessaire pour établir le volume étudié) n'est pas
connue avec précision. Des observations du contraste de frange sur les joints de grain de cuivie
Facilitant la mesure de 1'épaisseur de la Tame mince suggérent que celle-ci est un pen aitaquée,
et par conséquent, a une épaisseur irrégulidre.

En conclusion cette étade monire que le broyage dans les conditions présentes 12h {(temps
choisi pour éviter le callage de nos pondres sur les billes et les conteneurs) est snffisant pour
disperser environ 6 & 7% de Nb d'une finesse inférienre 4 la résolution du microscope
électronique A balayage, c'est-3-dire, plus petit que S0nm quelque soit 1'état du matériau.
Cetie affirmation est vraie pour les trois concentrations de CuNb examinées ici. Cela implique
que le degré de raffinement est un &tat métastable caractérisant la machine de broyage.
Nous ponvons dire, d'apres ¢es observations que, indépendamment de la composition du
mélange de poudre initiale, en broyant avec nne machine caractérisée par une certaine forme
géométrigue et un rapport de poids des billes sur cedvi des poudres, pendant un temps de
broyage donné, on produit quelques caractérisuques d'extension de solution et des particules de
Nb wrés fines. Cette conclusion a &€ confirmée par Courtney et Hellstern {5, 26]. La non
utilisation d'un Jubrifiant organique a &1€ justifiée car celui-ci contient beaucoup de carbone et
d’hydrogéne ponvant changer complétement la composition des poudres mises au départ en
les contaminant lors du broyage.

Les particules variant de 5 & S0nm, somt difficilement visibles par le microscope électranique 4
balayage. Ces demi2res om rapidersent une grande taille aprés un traitement thermique 4 700°C
ou au dessus (800°C, 900°C et 1000°C) pendant 1h, car ces particules de Nb de grosse
dimension se développent au détriment des petites. Cela s'explique par la diminution de
I'enthalpie libre. Cenie dernire est lide 3 la diminution de la surface de contact entre 1a matrice
et les particules de la deuxi2me phase. Cette wransformation nécessite la diffusion des régions
des petites particules vers les régions voisines des grosses particules car la coneentration en
soluté, voisine des petites particules, est plus élevée & I'5quilibre qu'au contact de grosses
particules.

YIL7 Cinéti issem rticu ffe

ail in.

Le grossissement des particules de Nb devient rapide et imporiant avec 'sugmentation de
la iempérature et la fraction volumique de la deuxiéme phase mise au dépant. La vadation du
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rayon moycn de précipité dans le volume a £1€ donnée par l'expression (I1.1.p 13) [64,
65, 66].

Les recnits suivants 3 500°C et 1000°C, sont les seuls A avoir été analysés de fagon déiaillée au
microscope électronique en transmission. Les tailles des particules de Nb étaient de 6£1 ou
101 nm respectivement A des températures $00°C et 1000°C pour chacune des compositions
des matériaux examinés, voir tableau VIL3. Ces tailles de particules sont trés proches de celles
observées auparavant sur des alliages plus dilués [2]. et peuvent &tre expliquées sur la base
d'un mécanisme de grossissement et coalescence des particules,

La quantification de ces particules fines a é1€ faite en ntilisant Yexpression (I1.1.p 13) en
prenant utie taille initiale de particules de Nb égale 4 0, V, (volume molaire de Nb) défini par
le rapport de M(masse atomiguc de Nb) par p{densité volumique de INb} est égal 2
92.90 10-3/ 8.57 10*3 = 10.84 106 m3, la valeur ¥ (énergie d'interface) = 0.17m-2 [124],
Cp{solubilité molaire de Nb dans Cu) est de 10-3 3 1680°C [109), R constante de gaz parfail et
en supposant que la solution est réguliére [125], nous rouvons: AG = AH -TAS = AH,

La réaction est : Nbtors sony > Nbgopy

Pour calculer AHyy, (enthalpie responsable dc la mise en solution de Nb dans le cuivre) nous
avons procédé de la fagon suivante:

K¢ = exp(-aH, / RT) [126] od K= Cinp sony / Cib bors sotye d'aprés 1a loi d'action des
masses un solide n'a pas d'influence sur 1'équilibre de la réaction. Nous posons
CiNb nors soy = 1, d'0d, Ko = Cop 5oy done, exp{-AH, / RT) = Cogy, 5o1)- Sachant que
la solubilité de Nb dans le cuivre est de 10-3 2 1086°C (109], nous pouvons déduire la valeur
de AHpp, = 77.6kJmolL. et Caupy sony = €xp(-77 103/ 8.3T).

Température (°K) Crpy
1273 6.5 104
1173 35104
1073 1.7 104
973 6.7 105

Tableau VII.4; Concentrations de Nb dans [ cuivre pour les différentes températures de
recuit.

Le tablean VII.4 montre les différenics concentrations de Nb en fonction de la tempérarnure de
recuit, La solubilité de Nb dans le cuivre est trés faible, elle est de lordre de 6.7 10°5 4 760°C,
puis elle augmente avec la températute pour aueindre 6.5 10-4 A 1000°C. Le calcul du
coefficient de diffusion de Nb dans Co est donné par une expression de type Arrhenius:
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Dy = Dyexp(AH, / RT) avec un terme exponentiel, une constante Dy = 2.04 10-4m?s-1 et
une énergie d'activation AHpg, = 249 kJmol- [127].

En considérant un recuit pendant une période de 1h sous Azgon, le coefficient de diffusion de
Nb dans le cuivre augmente avee la température de recuit. Elle passe de 8.30 1018 pour 700°C
4 1.18 1014 pour 1000°C.

Température (°K) Dynp (m2s7h) Arynp (nm)
1273 118 114 200
1173 1.59 1015 8.0
1073 1.47 1¢:16 3.0
973 8.30 10-18 2.0
Tableau VI1.5; Les rayons moyens des particules de Nb grossies selon Ie mode de

diffusion dans le volume,

Les wailles des particules déterminées selon ke mode de coalescence par diffusion dans le volume
sont respectivement de 40, 16, 6 et 4nm pour les empératures 1000°C, 500°C, 800°C et 700°C.
Le tableau VIL5 résume ces résultats. En se rappelam qu'il y a des imprécisions dans
les données ptilisées dans ce calenl, ces valeurs théoriques sont [ég2rement différentes des
données expérimentales. Cela confirme que la croissance de ces particules fines est contrdlée
par la diffusion intragranulaire. Cette affirmation est en accord avec les observations au
microscope €lectronigue en transmission.

Morris et Morris ont comparé la stabilité des particules de Cr pendant Ja consolidation des
alliages de Cu-5at%Cr obtenus par broyage et la solidification rapide [39]. Is attribuent Ia forie
vitesse de grossissement 3 haute température des particules de Cr, fabriquées par le processus
de solidification rapide, 2 la diswribution des particules dans le matériav sur les joints de grain et
le point triple. Par contre le procédé de broyage conduit 2 une distribution beaucoup plus
uniforme des particules en diminnant le nombre des particules de taille trés grande ce qui n'était
pas le cas ici. Celles-ci ont tendance 3 grossir & havte température. La vitesse faible de
grossissement des particules dans des alliages préparés par broyage est plus évidente que celle
des alliages conventionnels.

Nous avons constaté qu'en utilisant lexpression {IL1.p 13), il n'est pas possible dexpliquer
la vitesse rapide de croissance de ces particules de Nb (tailles trds grandes d'aprés
le microscope électronique 2 balayage et en transmission), voir figures V.(14, 15, 25, 26).
Les grosses particules variant de 160 A 330nm ne peuvent étre expliquées que par un modéle
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décrivant la diffusion intergranulaire. Ce phénoméne a &t€ décrit par l'expression (IL4.p 15)
[66. 128, 129].

Dans ¢ce modele nous avons introduit des valeurs approximatives qui caractérisent les diftérents
paramélres. Nous avons estimé le coefficient de diffusion sur le joint de grain, 1'épaisseur de
joint de grain, et I'énergie de joint de grain. Mais, tous ces termes sont mal définis. En prenant
I'hypothese que A défini par le rapport entre Ygoint de grain) &1 Yovp-Cuy €5t €82l & 1, nous
assumons que la moiti€ de la surface de joint de grain est converte par ces larges particules de
Nb définies par le paramétre B = 0.5 (cefte valenr est approximative). On définit que
& = épaisscur du joint de grain = 1 nm [115], et que I'énergie d'interface du joint de grain est
égale & celle de I'énergie dinterface de la matrice de Cu et des panticules de Nb:

Yijoint de grainy™= 0-1Jm2 [124]. On prend I'hypothese que l'énergie d'activation pour
Ia diffusion sur le joint de grain est approximativement la moitié de celle trouvée pour
la diffusion dans le volume, cest & dire (z‘)Hg,J = AH, /2) 130, 13]}.

Température (°K) Dgp (m2s°1)
1273 1.52 109
n73 5.58 1010
1073 1.69 10-10
973 4.03 1011

Tableau YIL§; Les valeurs du coefficient de diffusion en fonction de la température de
recuit.

Donc ce terme est défini comme suit: Dgy = coefficient de diffusion du soluté sur les joints de
grain avec Dgp = Dgexp(aHy / 2 RT) od Dy est égal 2 2.04 104 m2s'), Nous constatons que
le coefficient de Dgy, dans le tablean VIL6 est beaucoup plus grand que le coefficient de
diffusion dans te volome.

Par exemple, 2 unc température de 1000°C, Dy, est environ 105 plus grand que D,. Nous
déduisons du tableae VII.7 que, aprés 1h de receit 2 700°C, B00°C, 900°C et 1000°C, la wille
moyenne des particnles de Nb est respectivement autour de 60, 102, 160 et 240nm. Ces
valeurs sont un peu plus faibles que les 4 valeurs expérimentales des particules de Nb
observées an microscope électronique 2 balayage. La figure VIL5 montre cetlc comparaison
entre les valeurs calculées suivant notre modele et les valeurs expérimentales pour les trois
compositions étudiées dans ce travail. Ce lper désaccord pent Etre expliqué par
les approximations caractérisant les différents parameires utilisés dans le calcul.
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Température (°K) Argy, (nm)
1273 120.0
1173 80.0
1073 51.0
973 30.0
Tabjeau VIL7: Rayons moyens des particules de Nb grossies selon le mode de diffusion
intergranulzire.

Les anatyses par diffraction des rayons-x et les analyses chimiques nons ont iévélé 1a présence
d'oxygéne dans notre matériau avant et aprés le broyage. La fraction d'oxygéne a ét€ calculée
par une méthode d'analyse quantitative des phases, et confirmée par des analyses par méthode
de combustion (voir tableau VI.2), La question maintenant est de savoir quelle est la cinétique
de grossissement de ces oxydes de Nb par rapport aux particules de Nb. Nous admetirons que
le mode de diffusion des oxydes est intragranulaire.
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Eigure VII.5: Variation des rayons mesurés expérimentalement des trois compositions, et
celle des rayons des particules Nb calculés selon le mode de coalescence par
diffusion sur les joints de grain. '
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Russell a modifié I'équation (Ii.1.p 13) pour le cas des précipités élémentaires afin de décrire
des composés de dispersoides qui diffusent dans une matrice dans des proportions
stoechiométriques. La loi de grossissement pour ¢es composés differe completement de celle
des précipités élémentaires pour le choix du coefficient de diffusion et de solubilité [63). Dans
ce cas, le calcul pour des particules de NbO avec nn mode de diffusion dans le volume se fait 3
partir de la méme équation (I1.1.p 13) utilisée pour le calcul des précipités €lémentaires, mise 3
part le choix de <Dy Cpy>. Russell a défind Yexpression {IL.2.p 14) 163).

les réactions possibles sont :
Orso) > Othors so1) AHy
Nbysony > Nbgors soby AHg = -77.6 KJmal-1
Nbehors soty + Othors sol) > NbO AHp =419 kKImol-1f12]
Osoty+Nboy —=—=> NbO AHp,

Calcul de AH4:

A une températore de 1080°C, Cg = 4 10-2 dans le cuivre [109). D'apres la loi d'action de
masse K¢ = exp(~AHy / R T ) et Coy (yors soy = 1. done Ke = Cg (5013 nows déduisons une
valeur de AHp=-36.22 kImol-1,

Caley] de AHp:

AHp = AHg - AHg - AH, = -305 kKJmol-L.

On sait que, Kc =exp{-AHp /R T) = Cawo / Co.Cnp = exp(-AHp /R T ).

D¥apres la loi d'action des masses Crapo = 1 alars Ke = exp(-305 103/ 8.3T) = /Co Crn.
Dr'apres cette équation, sachant que la solubilité de Nb dans le cuivre évolue en fonction dc
la température, on peuat définir la solubilité d'oxygéne dans le cuivre tel que:
" 1/Co = Cnp exp(305 103/ 8.3T). Dans ce cas, Nb diffuse lentement mais avec une solubilité
plus forte par rapport A celle de 'oxygene. Ce demier diffuse rapidement mais avec une r2s
faible fraction atomique. Le coefficient de diffusion d'oxygénc est
Doyy=24 10-2exp(-77.8 103/ 8.37) [134).

Les valeurs de Dy, et Coyy représeniées dans le tableau V1LE diminuent en fonction de
Ia température de recuit. Par exemple, la concentration d'oxygane & 1000°C était 4.472 10-10
mais 4 une empérature de 700°C cette concentration devient 5.916 10-13, Par contre, nous
avons remarqué que ces concentrations sont beaucoup plus fzibles que celles trouvées pour Nb
¢t le cocfficient de diffusion d'oxygéne est beaucoup plus élevé que celui de Nb {voir tablezau
V11.4). Le coefficient de diffusion d'oxygéne sugmente aussi avec 1a température de recuit .
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Températre (°K) Doy (m2s) Coxy
1273 1.521 105 4472 1610
1173 8.123 106 7.089 10-11
1073 3.857 106 7.875 1012
973 1.571 10-6 5916 1013
Tableau VIL8: Valeurs de solubilité et de diffusivité de l'oxygéne en fonction des
températures de recuit.

Le tableau VI1. $ montre des valeurs de Crqp Dap t Cory- Daxy en fonction de la température de
recuit. Nous constatons que les valeurs de Cpyp,.Dyyp, sont beaucoup plus faibles que celles de
Coxy-Doxy- Par exemple, pour une tempéraiure de recuit de 1000°C, Cp. Dy, e5t €gal &
7.72 10718 1andis que Cyzy.Dyyy est de 6.80 10°15,

Température (°K) Caib- Doy Coxy Doxy
1273 7.72 10-18 6.80 10-15
1173 5.56 1¢r19 5.75 lo-16
1073 2.49 10-20 3.037 10-17
973 5.56 10-22 9.294 1019

Tableau VII.9: Valeurs de Cp, Db €t Coxy Doy -

Pour Ie calcul des tailles d'oxyde NbO en fonction de la température de recuit pendant 1h,
la valeur de %y a été estimée 0.5 Jm 2 et nous avons calculé le volume molaire de NbO qui est
égal 2 14.83 10-6 m3. Nous remarquons au tableau V11.10 que, aprés 1h de recuit 2 différentes
températures 700°C, 8(0°C, 900°C et 1000°C, les valeurs de <D,.Cp,> ne different pas
beaucenp de celles trouvées pour le produit Cpy, Dy, présentées dans le tableau VILS.

Température K} <D,.Cp> iNEQ {nm}
1273 7.711 10-18 26.0
1173 5.380 10°19 11.0
1073 2.461 10-20 4.0
973 5.556 10-22 1.0
Tableau VIL1{: Rayons moyens des oxydes de NbO grossis par le mode de diffusion

intragranulaire.
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Par exemple, & une température de recuit 3 1000°C la différence entre <D,.Cp> et Gy, Dy,
n'est que de 9.0 1021 ce qui est trds faible,

Les rayous moyens des oxydes NbO ue varient pas beaucoup par rapport 2 ceux du métal Nb,
1ls s¢ situent respectivement aux environs de 1, 4, 11 et 26nm pour les températures de recuit
de 700°C, 800°C, 900°C et 1000°C. Ces résuliats sont résumés dans le tableau VILLI,
La figurc VIL.6 montre la comparaison cntre les tailles moyennes théorigues des oxydes NbO
ct de métal Nb grossies suivant le mode de diffusion dans le volume. Nous constatons presque
une €galité entre les deux tailles de Nb et NbO. L'écart qui existe est dit aux incertitudes de
définition de plusieurs paramétres utilisés dans le calcul.

Température (°K) Arynpo (nm) Arynp (nm)
1273 26.0 20.00
1173 11.0 8.0
1073 4.0 3.0
973 1.0 2.0
Tableau V]I 11: Grossissement des particules de Nb et NbO selon le mode de diffusion

dans le volume,

Nous constatons dans le tableau VIL10 que Cpp,. DNy <<<< Doxy-Coxy. nous pouvons
déduire que Dy Cpay + Doxy-Coxy = Doxy -Coxy-

Par conséquent, <Dy Cn> = Dy Cip-Doxy-Coxy / Doxy-Coxy: et en conclusion finale nous
trouvons <Cy.Cm> = Dy, Cpyp. Cette conclusion explique que les vitesses de grossissement

des particules de Nb et les oxydes NbO sant presque égales. Cependant il peut y avoir des
oxydes NbO, oil la concentration des deux compos€s Nb et O, ne sont pas dans des

proportions stoechiométriques dans la matrice.

Le calcul de I'énergie nécessaire pour 1a mise en solution de NbOj dans Ic cuivre a &té fait en

posant les réactions possibles:
Osoty > Ottrors sol) AH, = -36.22 KJmol"!
Nb(sol) ——> Nbyors sol) AHp =-77.6 kImol-1
Nbors soly * 20hors soty ——> NbO, AH¢ =-799 Kimol*! [12]

1

20(SO|.)+Nb(SQ|) —y N'bOz AHD



Caleul de AHp:

AHp = AHp - AHp - 24H, = -648 kImol-1.

D'apres la 1oi d'action des masses, nous définissons:

Kapo = Coxy-Civp = exp(-305 103/ 8.3 T) = Cnp = 1/ Coxy exp(-305 103/ 8.3T).
Koz = Coxy?.Crb = exp(-648 103/ 3.3 T) = Cnp = 1 / Coxy?exp(-648 1037 8.3T).
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Figure YI1.6; Variation des rayons mesurds expéritmentalement pour les trois compositions et

celles des rayons calculés avec le mode de diffusion dans le volume des deux
sortes de particules (Nb méial et NbO oxyde).

A une température de 1000°C la matrice fixe Coxy = 4.472 10-10 et Jes valeurs wouvées de Cpp
respectivement dans Jes deux composés NbQ et NbQy sont égales 2 6.5 104 et 1.1510-8,
Nous remarquons que Cnp est plus faible dans le camposé NbO, par rapport A celle donnde
par le composé NbQ. Cela a pour conséguence la diminution de la valeur <Dy.Cp> €t par
conséquent une vitesse de grossissement des particules plus faible.

Nous pouvons en conclure que la vitesse de grossissement dans ce syst2me est minimisée en
ajoutant une forte concentration d'oxygéne, Cet excds va diminuer fortement la2 concentration de
Nb en solution et conduit & une valenr <D,..C,> la plus faible possible. Cela entraine une
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“diminution de vitesse de grossisseﬁem des particuies. La stabilité thermique des alliages durcis
par des dispersoides peut Eire augmentée pour un composé A,Bg quand la composition de
Falliage est non stoechiométrique. Ce composé est beaucoup plus stable au fur et A mesure que
le rapport o / f augmente Jorsque Ay est élément qui diffuse lentement

Par rapport aux édes sur la solidification rapide des alliages cuivreux [94, 67], nous pauvons
affirmer gue la vitesse de grossissement de 1a deuxid¢me phase varie avec les procédés de
fabrication utilisés. Ces derniers sont responsables de la distribution de Ja deuxizme phase 2
l'intérieur de la matrice de cuivre. Alors les mEmes particules dans les m&mes alliages ont des
énergies dinterface différentes, car ces demiers dépendent beaucoup des conditions de
procédé, Par exemple, les dispersoides introduits par broyage ont des €nergies d'interface trés
élevées, car linterface particule - matrice est toujours incohérente.

Apres traitement thermique de l'alliage CulNb 4 haute termpérature 700°C - 1000°C pendant 1h,
nous avons constaté un grossissement des particules de Nb et une augmentation de la taille du
grain, L'expression (IL.6.p 16) [74, 135, 136] relie la taille maximum de grain D 3 ]z taille de
particule ¢ et la fraction volumique f, des particules. Cette demiere a donné des bons accords
cntre Jes résultais expérimentaux et théoriques dans beaucoup de sysiémes cuivreux f2, 7, 12,
i3]

L'équation {I1.6.p 16) de Zener-Gladman pour décrire la taille de grain stabilisé par
les particules décrit la taille de grain dans ce cas. En effet, en prenant des particules de taille
entre 6nm et 10nm respectivement pour les températures 900°C er 1000°C et une fraction
volumique cfficace pour le durcissement do maténiau d'environ 4% pour les trois compositions
analysées ici, nous avons calculé des tailles de grain approximativement de 100 et 170nm.
Nous constatons un léger désaccord entre les valeurs calculées 2 'aide de cette formule et celles
trouvées par les mesures sur des photos prises avec le microscope électronique ¢n transmission
qui sont aux environs de 150+30 et 250+50nm, voir tableau V113, Ces tailles de grain sont
rclativement faibles par rapport & celles trouvées par Schroth en émdiant des alliages Cu-Zr0p
fabriqués par broyage. Ces alliages ont une microstructure trés fine avec des taitles do grain
variant entre 200 et 500nm [18]. La raison de ce léger désaccord entre les valeurs théoriques
données par le modele d'équilibre statique de Zener-Gladman et les valeurs expérimentales des
grains obtenus dans ce travail peut étre due aux manques de données expérimentales.

VI iété écant

Les résultats obtenus illustrent clairement que le durcissement du maténau est indépendant de
la composition & unc température de consolidation (compaction ou extrusion) ordinairement
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utilisée entre 600°C et 700°C. Pourtant ces alliages sont lég2rement plus durs que 'alliage
contenant 5vol%Nb préparé dans les m&émes conditions [2]). Cependant, 2 haate température
catre 800°C et 1000°C, la microdureié des alliages les plus concentrés chute plus rapidement
que celle des aliiages les plus dilués.

Pour les matériaux bien corapacts, le rapport contrainie d'‘écoulement / microdureté est aux
environs de 3 3 3.3 (voir tableau V.1). Cependant, les valeurs du rapport
contrainte / ricrodureté pour les matériaux compactés 3 faible température suggérent quiils ne
sont pas bien compacts et que la contrainte d'écoulement, dans les essais de compression ou de
traction, ¢st limitée d'avantage par des ruptures fragiles que par la plasticité dans ce cas. Cette
remarque a ét& confirmée lors de la consolidation des poudres broyées Ni-Ti par Mormis et
Moris [102].

Différents mécanismes peuvent contribuer an durcissement des alliages CulNb préparés par
broyage. En premier lieu, les dislocations interagissent avec d'autres dislocations et se bloguent
sur les précipitds fins et uniformément dispersés. Ensuite, la petite taille du grain, en raffinant
les particules de la deuxigme phase, améliore le durcissement et la ductilitd de ce matérian.
La déformation ne se fera que lorsque la contrainte sera suffisante pour que les précipités
soient contoumés selon un mécanisme type Orowan.

La microdéformation inteme calculée 2 Yaide de l'expression de Hall-Williamsen (TV.2.p 38) 2
une température entre 900°C et 1000°C est d'environ .24%. En prenant le module du cuivre E
épal 3 120 GPa [100] et 3 'aide de 1a formule de Hooke, nous avons rouvé une conlrainte due
a 'écrouissage de lordre de 270 MPa. Toutes les particules de Nb en solution dans la matrice
de cuivre pendant le broyape ont précipité pendant la consolidalion des matériaux et leur
traitement thermique  des températures entre 700°C et 1000°C pendant 1h sous Argon. Cela a
impliqué une réduction de la contribution de soluté du Nb au durcissement du matériau
consolidé.

Nous avons essayé d'interpréter la contrainte d'écoulement de ces matériaux sur la base du
modele d'Orowan. Ce dernier a é1€ expliqué antérieurement [93, 94, 123, 124]. Les particules
présentes dans les matériaux consolidés sont supéricures 4 6nm. Donc elles sont incohérentes.
Cela montre qu'une coupe de ces particules est improbable [93]. Dol le choix d'un tel
mécanisme au lien ¢'un mécanisme ob les particules sont coupées par les dislocations
entrainant un faible durcissement du matériau. Cette possibilité peut &tre examinée par le terme
F /2T ob F est |a force maximale qu'une seule particale peut supporter et T 1a tension de ligne
de dislocation. 1! fant que la valeur F / 2T soit au moins égale 2 1 pour que le mécanisme
d'Orowan soit applicable [93].
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L'évaluation de la contrainte o¢, due aux particules pour un matériau de cuivre contenant des
particules de Nb de taille ¢ et d'espacement A dans le plan de glisserment, peut Etre exprimée par
Iexpression (IL.15.p 26). Le détail de cetwe expression est donné dang le chapitre II. Dans
le cas présent, les matérianx consolidés & 700°C puis traités thermiquement pendant 1h 3
900°C et 1000°C sous Argon, out €16 examinés au microscope €lectronique 4 balayage.

Le 1ablean VII.12 montre les données microstructurales ntilisées pour un tel calenl typique. Par
exemple, pour l'alliage Cu-28vol%Nb traité thermiquernent & haute température entre 900°C et
1000°C pendant 1h sous Argon, méme si la plupart de la fraction volumique de Nb d'nne taille

' moyenne snpérieure & 200nm est d’envicon 21%, voir tableau VIL] elles contribuent dans une
faible proportion, A la contrainte d'écoulement.

Température {°C) 700°C 800°C 900°C 1000°C
Taille de particule ¢ (nm) 8810 162+10 216110 34110

V(m3) 3.50 1022 | 220102 | 520102 | 200102

Ns(m2) s701043 | 19010¢3 | 87010412 { 33010+12
A (nm) 132 229 339 547
A- ¢ (nm) 44 67 123 206
Contrainte d'Crowan g, (MPa) 706 517 296 190

Tableau VIL12; Valeurs des contraintes déduites & partir des éiudes de MEB pour

l'alliage Cu-28vol%Nb broyé pendant 12h,

Cette constatation est vraie pour les trois compositions de Nb examinées dans cette étude. En
conclusion, ces grosses particnles et peu mombrenses sont incapables d'expliguer
le durcissement du matériau relativement important aprés une cousolidation et traitement
thermique & haute température.

La distribution de taille des particules trés fines, infétienres & 50nm, a été€ déduite & partir de
la distribution de taille des particules mesurées par le microscope électronigue en transmission.
Le nombre de particules pac unité de volume daus chaque gamme de 1aille a été calculé.
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Les largeurs des classes ont été choisies en fonction du nombre total de particules et de
la largeur de la distribntion. Les valeurs sont proupées sons forme de classes de 1nm dans
la gamme de taille de I 4 10nm, de 2nm dans la gamme de taille de 10 2 30nm, et Snm pour
des particules plus prandes. Pour chaque pammme de taille le nombre de particules par unité de
surface Ng a été déduit en wtilisant la rzlation suivante Ng = Ny, ¢ [94] od ¢ est la taille de
particule moyenne dans la gamme de taille considérée. Ny est le nombre de particules par unité
de volume, celui-ci a €€ calculé en divisant le nombre de particules fines de Nb trouvées par
MET, par le volume d'analyse. L'espace planaire des particnles est ensnite déterminé par
Yexpression suivante A = 1/NgH2 [123], 2 partir de laguelle 1a contribution de contrainte due 2

ces particules peut étre déterminée.

Le broyage des poudres pendant un temps de 12h pent disperser une fraction volumique
d'environ 6% de particules de tailles fines (4-100nm). Cetie fraction de panticule est la canse
principale de durcissernent dn matérian. En plus il y a environ une fraction volumique de 4% de
particules fines de taille entre 6-10mm voir tableau VIL3. Elles contribuent fortement au
durcissernent du matériau. Par exemple, pour l'alliape Cn-28vol%Nb traité thermiquement 3
900°C pendant 1h, 1a pamme de wille de panticules entre 6 et 10nm correspond A une densité de
particules par unité de surface: Ng=1.11 10+15 m2, L'espace planaire entre les particules
est: A= 30 nm. Dans ce cas en otilisant l'expression (I.15.p 26) 1a contrainte d'Orowan
calculée est de 654+50MPa. Le tableaw VII.13 montre les valencs des contraintes d'Orowan
calculées pour les trois compositions Cu-{10, 14, 28)vol%Nb.

Nb | Conditionde |  Contrainte Taille de Espace Conwainte | Texp = GOr

(Fevol) [ préparation d'scoulement | particules | entre particules dOrowan {MPa)
(CopMP) | o) | Aemy ] (Op) MPw)

10 900°C 111445 6.0%1 20.0 10601150 150
1000°C 970%5 10.0x1 53.0 6771150 1300
14 900°C 113245 7.241 27.0 8653200 260
1000°C 87415 10.3¢1 50.0 7358200 +140
28 900°C 8405 6.2+1] 30.0 65450 +180
1000°C 67715 10.1£1 67.0 514350 +160

Tableau VI1.13: Contraintes d'écoulement expérimentales et valeurs de contrainte
déduites par le modéle d'Orowan.

11y a une erreur relativernent importante de estimation de oy, voir tableau VIL13. Cela est dii
4 la difficnlté pour déterminer la taille et le nombre des particules fines. Une analyse détaillée
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des coutributions de coutraiute restante (GQy - Gexp) st donc trés incertaine. En tout état de
causc, plusieurs hypothéses peuvent £tre discutées. Le choix entre A - 4 (1a distance comptée
de centre 3 ceutre entre les particules, lorsque la taille des particules est grande) et A
(lespacement considéré de surface A surface) entraine une différence dans le résultat d'environ
30%. Par exemple, pour l'alliage Cu-10vol%Nb traité thermiquement 3 900°C pendant 1h,
la valeur de coutrainte trouvée par V'expression {(IL16.p 26) reliant 6op 3 A est de 700MPa.
Elle est plus petite que la valeur expérimentale qui est de 1114£5MPa, voir tableau VIL13,
Le choix de A - ¢ a ét€ justifié car nous avons constaté que la taille moyenne des particules
représente environ 35% de la distance moyenne entre les particules, ce qui n'est pas
négligeable. En plus l'expression (11.15.p 26) reliant oo A A - ¢ a donné un bon accord
quantitatif pour des résultats expérimentaux dans beaucoup de systémes cuivreux [2, 71.

La contribution au durcissement du matériau de 'écrouissage de Ja matrice 3 unc température
entre 900°C et 1000°C et de la fraction des particules de tailles comprises entre 10-100nm
restante est non négligable. Ces termes pourraient expliquer la valeur Iégérement plus large de
Oexp Par rapport 3 Gy, tandis que la contribution des solutés de Nb (présents dans les poudres
aprés le broyage) au durcissement du matériau a 614 réduite. En plus, la présence d'un nombre
important de particules trés fines & I'intérieur du grain entraine que la concentration des
contraintes we s'applique pas sur les joints de grain. Ceci impligue qu'il o'y a aucune
contribution directe au durcissement du matériau due 3 la taille de grain. Cette cooclusion
s'applique méme si la taille de grain est petite, (dans une gamme de 150£50 & 300£50nm) pour
les trois compositions (10, 14, 2E)vol%Nb analysées dans cette étude, voir tableau VIL13,
La contribution au durcissement du matériau duc 3 la taille de grain est minimale ou non
existante. Alors, le mécanisme de durcissement d'Crowan, basé sur l'interaction
dislocation-particule, peut &tre considéré comme le mécanisme principal du durcissement de ces
matériaux.

YIL9 Analyse des oxydes de Nb et AL Qs
YIL9.1 Oxyde Al;O3.

La fabrication des alliages avee des oxydes est beaucoup plus intéressante (stabilité meilleure 3
haute température), méme si dans quelques cas il est & noter que 'effort demandé pour
disperser des matériaux inertes (stables) peut 8ire considérable, Les poudres broyées
(Cu-10vol % Al,04) avant et aprés traitement thermique présentent un gonflement dét 2 des pores
provoqués par I'oxygéne. Ce demier se¢ décompose 3 baute température el provoque des
dilztations locales. Cet excés d'oxygdne pourrail venir de plusieurs causes, dont les plus
probables sont:



1. Les oxydes de CuO et Cup0 qui existeat déja dans les poudres de cuivre.
2. L'oxygéne adsorbé sur la surface des molécules de AlyOj et le cuivre.
3, Les chambres de traitement thermique sous Argon n'élaient pas bien protégées contre I'air.

L'examen des lames au MET prouve que la deuxiéme phase (Aly04) n'était pas bieo broyée.
Elles contenaient des particules de taille 100nm. Dans ce cas I'alliage Cu-10vol% Al O prépard
par broyage sous ces conditions v'est pas intéressant pour avoir des bonnes propri€iés

mécaniques.

La réduction directe de CuQ pendant la réaction par Nb ve peut se produire qu'a partir d'une
certaine température. Cela a €6 confirmeé par une analyse thermnique par calorimétre différentiel
4 balayage et & I'aidé des diffractogrammes des échantillous traités 3 différentes températures.
Ces derviers montrent que la température d'initiation de la réaciion est d'environ 500°C.
Le processus de broyage ve peut pas atsindrs la température nécessaire pour induire cette
oxydation interne de Nb par CuQ}. Néanmoins, il & ét€ montré que )a température d'initiation
des réactions de réduction est faible pour des poudres qui ont subit un processus de broyage
{44, 41}

Le déplacement de la réaction A 1'€iat solide peut &ire réalisé par le broyage des poudres en
montrant une enthalpie de formation négative tds impontante. La cinétique de cette réaction peut
&ure favorisée i l'aide de l'introduction de beaucoup de défauts. Une haute déformation
plastique pendant le broyage des poudres génére un nombre important de défauts dans le réseau
tels des lacunes, des interstices, des dislocations ct des défauts d'empilement. Ceux-ci
fournissent beaucoup de chemin pour que la diffusion des atomes d'oxygéne et de niobium se
fasse facilement dans la matrice de cuivre, et que le transfert du produit A travers les surfaces de
rupture se fasse par la répétition des phénomenes de soudage 2 froid et des mptures des
surfaces des poudres. Ces phénomeves de rupture &t de soudure qui $& succddent permettent
d'incorporer par réaction chimique sur les surfaces des ruptures fraiches, un grand nombre de
défauts et des fines couches superposées de CuO et Nb dans le mélange de poudres perdant
le broyage, Ces demiers peuvent augmenter la température dans la région de départ de
la réaction d'oxydation. Elle favorise également la diffusion d'atomes qui devienneut rapides,
en induisant une diminution de température d'initiation de la réaction d'oxydation lors des
traitements thermiques uliérieurs {42, 431.
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YIII. Conclusions.

Les premidres ientatives pour expliquer la variation des valeurs des microdéformations en
fonction de la direction cristallographique des plans diffractés ont éi¢ faites en considérant
les effets de défant d'empilement et de déformation plastique. Ces hypothéses étajent
insuffisantes pour expliquer cette variation. Une interprétation était donnée en considérant une
distribution de microcontraintes intemnes uniformes agissant dans tout le matfriau broyé. Ces
dernidres sont en tension et en compression respectivement dans Jes parois et & l'imérieur des
cellules. Elle entraine des microdéformations anisotropiques mesurées par les rayons-x en
fonction de la variation spatiale des modules d'élasticité propre & chague matériau considéré.

Les études des alliages Cu-(5, 10)at%(Zn, Al, Sn, Si, Nb) broyés en augmentant le rapport
électrun / atome de ! jusqu'a 1.4 ont montré que le durcissement des alliages de cuivre est di A
la baisse de I'énergic de défaut d'empilement. La baisse de cette énergie rend difficile
Je plissement dévié¢ des dislocations. Dang, le taux de relaxation de la structure disloguée est
diminué. Dans ccs solutions solides 2 base de cuivre, les cristallites mesurées par diffraction
des rayons-x sont des cellules provoguées par I'écrouissape. Elles ont une wille limite
(=10{nm}. :

Cetie étude montre que le broyage des poudres dans les conditions présentes est suffisant pour
disperser environ 6 4 7% de Nb d'une finesse inférieure & 50nm. Cette affirmation est vraie
pour les trois concentrations de CuNb examinées dans ce travail. Le degré de raffinement de
la microstructure ¢t la vitesse de création des dislocations dépend essentiellement des
caractéristiques de Fensemble des parties du procédé utilisé et des conditions de broyape.

Le temps de broyage joue un rle tds important dans le raffinement de 1a microstructure surtout
dans le cas des matérianx 3 grande fraction volumigue (Nb), L'augmentation du temps de
broyage est considérée comme un factenr important afin d'obtenir une microstructure avec une
deuxidme phase fine et uniformément distribuée. Cela a €€ confirmé 2 1'aide de 1'analyse par
diffraction des rayons-x, MEB et MET, L'extension de la solubilité dans la matrice par
le broyape des poudres cst bien supérieure A celle donnée par d'autres procédés de fabricarion
(la solidification rapide).

Malgré Yaupmentation de temps de broyage, 1a restauration dynamigue, la dominance des
évéoements de ressoudage sur les fractures des poudres ne permetient pas de nouveaux
raffinements de la taille-du grain de cuivre. Les tailles de grain observées au MET sont aux
environs de 1/4um.



131, Conglusions,

Aprés un traitement thermique la taille de grain de Cu diminue en fonction de la iempérature en
passant d'une taille supérieare 4 300nm & une valeur plus petite. En plus, on constate une
diminution des ricrodéformations qui deviennent trés faibles 3 1000°C. Ceci peut éire expligué
par la succession de phénomznes de recristallisation ou relaxation des dislocations. L'origine de
ces phénomenes est peut Etre le grossissement de beaucoup de petites particules 3 haute
température entre 900°C et 1000°C. Elles deviennent meins efficaces au piégeage des
dislacations.

L'écronissage de la matrice et l'interaction dislocation-petites particules de Nb sont
les phénoménes responsables du durcissement des poudres broyées. La contribution de la taille
du grain et de soluté du Nb est faible. Pendant les recuits, les phénoménes de restauration et de
recristallisation de 1a matrice prennent place et favorisent la germination de grain trés fin Or,
la consolidation de ces matériaux & ces températures de recristallisation est trés difficile et
conduit & des matériaux trés fragiles. En plus, 1a contrainte d'éconlement de ces matériaux 2
haute température diminue 2 canse du grossissement et de la coalescence des particules de
la deuxizme phase. Ces demiers impliquent indirecternent le grossissernent de la taille de

grain,

Apres traitement thermique A haute température les particules de Nb ont rapidement une grandes
taille, Ceci est du au particules de Nb de grosse dimension qui se développent au détriment des
petites. Le grossissement et la coalescence des particules de petites tailles peavent éure expligaés
par un mécanisme de diffusion dans le volume. Pourtant, les particules de grande taille ont &1é
expliguées par le mécanisme de diffusion sar les joints de grain. La présence d'oxygéne n'a pas
d'influence sur la vitesse de grossissement des particules de Nb. Cela est bien montré par
1'égalité de deux termes <D,,.Cp,> et Dy .oy,

L'ane des conséquences du processus de broyage des poudres dans ce travail est I'étude do
durcissement des alliapes & I'aide do raffinement de grains. Cependant, 'analyse des propri€iés
mécaniques des ces matérianx montre que la contribution de taille de grain est négligeable
comparé 3 celle apportée par la devxitme phase (Particule fine de Nb). Seules les particules de
tailles trés petites contribuent au durcissernent du matériau. La contrainte d'écoulement de ces
matérianx peut &wre expliquée par le mécanisme de durcissernent par particules sur la base da
modeie d'Orowan.

La préparation dc Cu-10vol%Al; Oy par broyage dans ce cas n'sst pas intéressante.
les observations métallographiques au MET montrent que la deuxi2me phase (Al,03) n'est pas
bien broyée. Elle conienait des panicules de grande taille.
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La réduction directe de CuO pendant 1a réaction par Nb ne peut se produire qu'd partir d'nne
certaine température. La tempérawre dinitiation de la réaction est d'environ 500°C.
Le processus de broyage ne peut pas atteindre la température nécessaire pour induire cette
oxydation interne de Nb par CnQ. La cinétique de cette réaction peut &ure favorisée par
T'introduction de beauconp de défants: nne haute déformation plastique pendant le broyage:
géndre un nombre important de défauts dans le résean qui fournissent beaucoup de chemin pour
que la diffusion dcs atomes d'oxygéne et de niobium se fasse facilement dans la matrice de
cuivre.

Dans 1'avenit, il sera intéressant de broyer du cuivre avec des dispersoides sous forme de
composé AgBg non stoechiométrique et avec un rapport @/ B le plus grand possible.
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