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Introduction générale 

Les matériaux utilisés dans la conception des contacts électriques doivent offrir de 

bonnes propriétés physiques (conductivité électrique), mécaniques (dureté) et chimiques 

(résistance à la corrosion aqueuse et à l’oxydation à l’air). Le cuivre et ses alliages représentent 

le meilleur compromis et sont donc naturellement choisis pour ce type d’application. 

Le développement industriel demande cependant que le matériau utilisé soit de plus en 

plus performant au niveau de la résistance mécanique et la résistance à la corrosion, quelle que 

soit la température d’utilisation. De plus, il est nécessaire que sa stabilité thermique soit 

également garantie. L’une des voies prometteuses pour augmenter la résistance mécanique des 

métaux et des alliages métalliques est la nanostructuration. Plusieurs méthodes ont été mises en 

place pour la fabrication des matériaux à grains ultrafins comme la mise en forme par broyage 

mécanique, l’électrodéposition ou encore la déformation plastique intense (SPD, severe plastic 

deformation). Cette dernière présente plusieurs avantages comme un coût de production 

relativement faible et la possibilité de produire des matériaux sans porosité tout en évitant les 

contaminations. Néanmoins, les structures obtenues par déformation plastique intense ne sont 

pas thermodynamiquement stables. Ainsi, combiner une haute résistance mécanique par 

affinement de la taille de grains et une bonne stabilité thermique représente un défi. 

Par ailleurs, le cuivre s’oxyde facilement à l’air et forme une couche de Cu2O peu 

conductrice non adaptée à l’application des contacts à faible courant. Pour s’affranchir de ce 

problème, deux solutions sont envisageables. La première consiste en l’ajout d’un élément 

d’alliage, le plus souvent moins noble que le cuivre, par exemple l’étain, qui va contribuer d’une 

part à un durcissement du matériau par solution solide, et d’autre part à passiver rapidement la 

surface. Malheureusement, les bénéfices mécaniques et chimiques obtenus par l’élément 

d’alliage sont contre-balancés par une perte importante de conductivité électrique. Une autre 

solution envisageable est le traitement de la surface par implantation ionique qui peut avoir un 

effet à la fois sur la dureté et la réactivité chimique de la surface. Des premiers travaux semblent 

montrer que l’implantation d’azote dans le cuivre aurait un effet bénéfique sur la dureté et aussi 

sur la résistance à la corrosion sous certaines conditions d’implantation, mais l’origine de ces 

gains de propriétés reste non expliquée. 
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Les potentialités offertes par l’affinement de la taille de grains et l’implantation ionique 

sur les propriétés du cuivre, ont été étudiées dans ce travail sur du Cu de pureté commerciale et 

un bronze commercial monophasé contenant 8 % massique d’étain. Les objectifs étaient les 

suivants : 

− Contribuer à la compréhension des effets des paramètres de déformation plastique sur 

la structure, la dureté et la stabilité thermique des matériaux (Cu et CuSn8) en mettant 

en évidence l’impact de l’étain en solution solide sur les mécanismes de 

nanostructuration et de recristallisation.  

− Etudier les transformations de la structure après implantation d’azote dans du Cu et du 

CuSn8 et d’évaluer l’effet des défauts induits par déformation intense sur les propriétés 

de la couche implantée.  

 

Ce mémoire se décompose en quatre chapitres. 

Une présentation succincte des propriétés du cuivre et de ses alliages ainsi que leurs 

principales applications est faite au début du premier chapitre de ce manuscrit. Afin de corréler 

la microstructure et les propriétés mécaniques et électriques, les différents mécanismes de 

durcissement structural sont présentés, notamment la nanostructuration par déformation 

plastique intense. Puis les mécanismes de restauration et de recristallisation dans les alliages de 

cuivre sont illustrés en s’appuyant sur des données de la littérature. Cette partie se termine par 

une présentation des mécanismes d’implantation ionique et leurs effets sur les propriétés des 

matériaux et notamment sur le Cu. 

Dans le second chapitre, nous débutons par la description des matériaux de l’étude et des 

procédés utilisés pour modifier leur structure en volume et en surface. Nous détaillons ensuite 

les différentes techniques expérimentales utilisées pour caractériser l’évolution de leurs 

microstructures et leurs propriétés. 

Le troisième chapitre est consacré à la présentation des résultats expérimentaux qui 

portent sur l’analyse de la microstructure du Cu et du CuSn8 déformés par laminage et par SPD. 

Il s’agit notamment de corréler les évolutions de dureté obtenues avec les paramètres de 

déformation utilisés. Nous nous intéressons également à la stabilité thermique des 

microstructures formées après déformation. Enfin,  nous terminons ce chapitre par un modèle  
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qualitatif permettant de rendre compte de l’évolution de la dureté et de la microstructure 

avec les paramètres de déformation. 

Enfin le quatrième chapitre porte sur l’implantation d’azote dans le Cu et le CuSn8 à 

l’état recuit et après une déformation intense. Nous exposons les résultats obtenus de l’analyse 

microstructurale des couches implantées et leur effet sur la dureté de surface.
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Le cuivre, du fait de son excellente conductivité électrique a été choisi en 1913 par la 

Commission Électrotechnique Internationale comme matériau de référence pour établir une 

échelle relative de conductivité électrique. Ainsi, la conductivité électrique du cuivre standard 

recuit d’une pureté de λλ,λ0% a été prise par définition comme étant égale à 100% IACS 

(International Annealed Copper Standard) [3]. La conductivité électrique du cuivre ayant la 

pureté la plus élevée (99.999%) est égale à 103,06 % IACS [4]. 

Le cuivre pur présente une résistance mécanique et une résistance à la corrosion 

insuffisante pour un grand nombre d’applications, mais celles-ci peuvent être améliorées par 

ajout d’éléments d’alliages. Notons cependant que c’est toujours au détriment de la conductivité 

électrique. 

Les grandes familles d’alliages de cuivre utilisés industriellement sont [5]: 

• Les cuivres faiblement alliés 

Cette dénomination concerne les alliages contenant une faible quantité d’éléments 

d’addition (< 2,5 % massique). Ces additions permettent d’optimiser le compromis entre les 

propriétés électriques, thermiques, de résistance à la corrosion et les propriétés mécaniques. 

Un apport d’argent (0,02-1,2 % massique) pourra par exemple améliorer la tenue à chaud 

du cuivre pur en augmentant sa température d’adoucissement à l’état écroui, (application pour 

les moteurs électriques) [6]. 

Une faible addition de chrome (0,5-1,2 % massique) permet d’obtenir un excellent 

compromis entre conductibilité électrique ou thermique et résistance aux déformations à chaud 

(application pour les éléments de frein, et les électrodes de soudage par résistance) [2]. 

• Alliages de cuivre 

Les laitons sont des alliages de cuivre contenant 5 à 45 % massique de zinc. Ils sont 

faciles à mettre en œuvre et peuvent contenir d’autres éléments afin de leur conférer certaines 

propriétés spécifiques. Le laiton est utilisé pour le décolletage, comme l’usinage de pièces sur 

tour automatique. 

Les cupro-aluminiums contiennent entre 4 et 14 % massique d'aluminium avec 

possibilité d’addition (5%) de fer, nickel ou manganèse. Ils possèdent une bonne résistance à la 

corrosion chimique, et sont caractérisés par une résistance mécanique élevée.  
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Les cupro-nickels (contenant de 5 à 44 % massique de Ni) sont caractérisés par une 

résistance à la corrosion marine élevée ainsi que de bonnes caractéristiques mécaniques. 

Les bronzes, sont des alliages de cuivre et d’étain. C’est le premier alliage fabriqué par 

l’homme dès 3900 avant J.C. Les bronzes présentent toujours une teneur résiduelle en 

phosphore variant entre 0,03 et 0,3% suite à leur procédé d’extraction et désoxydation par 

addition du phosphore. 

Au-delà de 20 % d’étain l’alliage devient biphasé et sa fragilité augmente en raison de 

la formation de la phase , ainsi il sera utilisé dans des applications particulières (tableau I.1) 

[7]. D’autres éléments peuvent être ajoutés pour obtenir des propriétés spécifiques (tableau I.2). 

 

Types % massique en étain  Exemples d’applications 

Bronzes monophasés < 15 Mécanique générale 

Automobile 

Architecture 

Contacteurs électriques 

Bronzes biphasés Entre 15 et 20 

Bronzes à cloches Entre 20 et 25 Cloches 

Tableau I.1 : Exemples d’applications des bronzes CuSn en fonction de leur teneur 
en étain [5]. 

 

Élément ajouté Caractéristiques 

Bronze au phosphore Plus durs par formation de Cu3P 

Bronze au plomb Amélioration de l’usinage et de l’étanchéité 

Bronze au zinc Coulables et malléables 

Tableau I.2 : Différents éléments ajoutés au bronze et leur principaux effets sur les 
propriétés [5]. 
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appliquant diverses rotations (N=1/4 à 10) [33]. Et dans une autre étude sur du cuivre pur 

(99,97%) [34], An et al ont observé une taille de grains de 140 nm aux bords des disques 

déformés par HPT (P=6 GPa, h=0,85 mm, N=1). Oberdorfer et al [35], ont obtenu une taille de 

grains supérieure de l’ordre de 20λ nm pour du Cu pur 99,995 % massique déformé par HPT 

(P=2,2 GPa, N=6). D’une manière générale, les valeurs caractéristiques de la taille de grains 

pour le cuivre après déformation intense par HPT sont comprises entre 100 et 300 nm [34], 

[36]–[40]. 

 

Figure I.9 : Images EBSD de la microstructure d’un Cu pur (99,97%) déformé par 
HPT (6 GPa, h=0,85 mm) ; (a-b-c) au centre d’un disque de raron r, après 1, 2 et 5 

rotations, et après une seule rotation (d) à une distance ( �) et (e) au bord du disque [34] ; 

 

L’affinement de la structure par HPT a été montré par An et al [34] en réalisant des 

cartographies par EBSD à différentes positions sur un disque de cuivre après différents nombres 

de rotation (figure I.9). Les micrographies I.9.a, b et c montrent la microstructure au centre du 

disque après 1, 2 et 5 rotations. On constate effectivement que la taille de grain diminue lorsque 

le nombre de rotation augmente, et donc lorsque le taux de déformation augmente. Les 

micrographies I.9.a, d et e, réalisées respectivement au centre, à r/2 du centre et au bord du 

disque de rayon r, après une seule rotation, rendent compte quant à elles de l’inhomogénéité 

radiale de la microstructure obtenue avec ce type de déformation (voir équation I.3). 

D’autres études ont été réalisées sur la microstructure du cuivre (99,99%) après 

déformation HPT. Mais cette fois-ci pour évaluer son évolution avec la déformation appliquée 

[41]. Comme l’illustre la figure I.10, la taille des structures diminue avec la déformation pour 

arriver à une valeur de saturation autour de 200 nm. 
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Figure I.10 : Taille moyenne des éléments de la microstructure en fonction de γ 
déterminée à partir des micrographies MEB en mode électrons rétrodiffusés du Cu 

(99,99%) déformé par HPT (2 GPa, Tambiante et h=0,8 mm) [41]. 

 

Les différences de taille de grains rapportées par les différents auteurs ont probablement 

pour origine des différences sur la température, le taux et la vitesse de déformation, ou bien 

encore sur la pureté du matériau déformé. 

 

Au-delà de l’affinement de la taille de grains, d’autres spécificités microstructurales 

peuvent se développer comme des sous-structures de dislocations, de mâcles, de la précipitation 

ou des ségrégations au niveau des joints de grains [42]. 

La figure I.11.a montre par exemple la présence de mâcles, pointés sur l’image par une 

flèche, dans du cuivre déformé par HPT, ainsi que la formation d’une structure de grains 

bimodale (confirmé par la distribution de la taille de grains dans la figure I.11.b montrant la 

formation des grains fins entre 100 et 300 nm et de grains de dimension supérieure à 1 µm). 

Les auteurs attribuent cette distribution bimodale à de la recristallisation dynamique induite par 

une élévation de la température du matériau durant la déformation. 
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Figure I.11 : a) Image TEM montrant la formation des mâcles (indiqué par la flèche 
noire) et b) la distribution de taille de grains d’un échantillon de cuivre pur (99,98 

%massique) déformé par HPT (6GPa, 5 tours, Tambiante et h=0,8 mm) [43]. 

 

La figure I.12 montre l’influence du nombre de rotations appliquées par HPT sur la 

dureté du cuivre. Comme cela a été expliqué précédemment, celle-ci augmente du centre du 

disque vers les bords extérieurs pour un même nombre de rotation, et augmente pour une même 

position sur le disque, avec le nombre de rotation. On constate par ailleurs que la dureté 

n’évolue plus, atteignant une saturation, au-delà d’une certaine valeur critique de déformation. 

Ceci s’explique par l’équilibre qui s’instaure entre la génération des défauts et les mécanismes 

de restauration. 

 

Figure I.12 : Évolution de la microdureté du cuivre (99,95 % massique) déformé par 
HPT (4 GPa, Tambiante et h=0,3 mm) en fonction du nombre de rotations N et de la distance 

au centre du disque « r » [36]. 

 





  
Chapitre I μ Contexte de l’étude 

26 

 

 

K. Edalati a également étudié l’influence de la température de déformation par HPT sur 

différents métaux [45]. Ses résultats montrent également que la taille de grains obtenue est plus 

petite lorsque les métaux sont déformés à une température cryogénique (100K) par rapport à ce 

qui est obtenu à température ambiante. Il montre également que la déformation des métaux 

possédant une température de fusion Tf plus élevée conduit à un affinement de la structure plus 

important et donc à une dureté plus élevée. En effet, la mobilité des défauts induits par la 

déformation est d’autant plus faible à une température donnée que la température de fusion du 

métal est élevée, ce qui ralentit les phénomènes de recristallisation dynamique. 

Dans une autre étude, Bachmaier et al [46] ont également montré que la microstructure 

de saturation de l’alliage Al-3% massique Mg change selon la température à laquelle est 

effectué le procédé HPT. On observe clairement dans la  figure I.14 que la taille de grains 

augmente avec la température de déformation et que la dureté suit une tendance inverse. 

 

Figure I.14 : a) Microstructure d’un alliage Al-3massique%Mg déformé à -196, 200, 
300 et 450 °C et b) sa microdureté et sa taille de grains en fonction de la température de 

déformation [46]. 

 

• Effet de la vitesse de déformation : 

Dans les matériaux sujets au mâclage à basse température comme le cuivre, la vitesse de 

déformation peut affecter fortement les microstructures et les propriétés. 
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Figure I.15 : Evolution (a) de la dureté du cuivre (99,99%) déformé à la température 
cryogénique (77 K) et proche ambiante et (b) de la fraction volumique des mâcles et la 

distance moyenne inter-macles à 77 K en fonction de la déformation [47]. 

 

Saldana et al ont étudié l’influence de la température et de la vitesse de déformation sur 

du cuivre pur (99,99%) [47]. La figure I.15.a présente l’évolution de la dureté en fonction de la 

déformation en cisaillement effectuée à 77K et 298 K et avec deux vitesses de déformation 

(  ̇~   − . Pour les deux températures, la dureté augmente en fonction de la 

déformation en cisaillement appliquée jusqu’à atteindre une saturation. Notons, comme cela a 

été évoqué précédemment, que la valeur de dureté à saturation est plus élevée pour la 

déformation réalisée à basse température à cause d’un ralentissement des mécanismes de 

restauration des dislocations. L’effet de la vitesse de déformation est différente selon la 

température puisqu’elle n’impacte pas la dureté du cuivre à 2λ8 K, alors qu’elle apparait 

sensiblement plus élevée à saturation à 77 K lorsque la vitesse de déformation est plus faible. 

Dans le même travail, Saldana et al se sont intéressés à l’évolution de la fraction volumique de 

mâcles et de la distance inter-mâcles en fonction de la déformation en cisaillement à 77 K et 

aux deux vitesses de déformation (  ̇~   −  (figure I.15.b). Ils ont conclu qu’une plus 

grande densité de mâcles se forme lors de la déformation à des vitesses élevées (103 s-1). De 

plus, la présence de mâcles semble plus prononcée à des déformations en cisaillement plus 

faibles. 

Notons que Zhang et al, ont préparé par déformation plastique dynamique à température 

de l’azote liquide [48] un alliage de Cu-Ag nano-mâclé. Les mâcles dans la structure peuvent 

bloquer le mouvement des dislocations en influant très peu sur la conductivité électrique. Ceci 
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durant une déformation. Généralement les paramètres qui affectent la mobilité des dislocations 

sont l’énergie de faute d’empilement (EFE), et le durcissement par solution solide. 

En effet il est bien connu que l’EFE affecte les mécanismes de restauration dynamique 

et l’affinement des grains mais il y a plusieurs avis concernant la taille de grains à saturation. 

 

Figure I.17 : Taille moyenne de grains mesurée par MET dans du cuivre et des 
alliages Cu-10% massique Zn et Cu-30% massique Zn déformés par HPT (D’après [53]). 

 

Selon Zhao et al, la taille de grains moyenne des alliages Cu-Zn est contrôlée par la 

valeur d’EFE. Ils montrent dans la figure I.17 que l’ajout en solution solide de zinc au cuivre 

diminue l’EFE qui peut être corrélé à une diminution de la taille de grains. L’effet du zinc en 

solution solide dans le cuivre a donc un effet important sur la dureté (tableau I.4). 

 

Matériau Microdureté Vickers (disque de rayon r) 

 0 (½) r 1 r 

Cu 145±15 155±3 168±5 

Cu-Zn 10%mas 158±26 232±2 266±2 

Cu-Zn 30%mas 272±2 296±12 298±8 

Tableau I.4 : Valeur moyenne de la microdureté Vickers à 3 différentes positions de 
disque de cuivre et de laiton après HPT (P=6 GPa, h=0,8 mm, N=5 à T ambiante et  r=5 

mm) [52]. 
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Selon une autre étude basée sur du broyage mécanique [54], une valeur plus petite de 

l’EFE rend plus difficile le phénomène de recombinaison des dislocations et leur glissement, 

gênant ainsi le processus de restauration, formant ainsi une taille de grains plus petite. Pour cela 

les auteurs ont établi un modèle de dislocations reliant l’EFE  et dmin (la taille de grains 

minimale) selon l’équation suivante : 

� = � ,
 

I.4 

Avec b le vecteur de Burgers, A une constante et G le module de cisaillement. Ce modèle 

a été appliqué aux matériaux déformés par HPT [55]. 

Toutefois, une taille de grains assez similaire a été obtenue en déformant du Ni, Cu et 

Ag à des températures identiques possédant respectivement une haute, moyenne et faible EFE 

[44], contredisant ainsi l’effet de l’EFE sur la taille de grains à saturation. 

Edalati et al., ont suggéré que dmin n’est pas contrôlé par l’EFE mais par la taille de 

l’atome de soluté affectant ainsi la mobilité des dislocations [56]. 

De plus, l’étude de l’effet de la solution solide des alliages Cu-5 at% Sn, Cu-5at% Zn et 

Cu-30 at% Zn [57] a permis d’établir que la taille de grains à saturation n’est pas contrôlée par 

l’EFE mais par le concept classique de durcissement par solution solide basé sur l’effet de taille 

des atomes de solutés puisque la déformation des alliages ayant même EFE (CuZn5 et CuSn5) 

n’aboutit pas à la même dmin (tableau I.5). 

 

Alliages EFE (mJ.m-2) 
Dureté après 

HPT(HV) 
dmin (nm) 

CuZn5 43 183 ±7 304±142 

CuZn30 14 251±7 100±20 

CuSn5 40 279±9 62±26 

Tableau I.5 : Énergies des fautes d’empilements, la dureté après déformation HPT et 
taille de grains de saturation des alliages CuZn5, CuZn30 et CuSn (=290) [57]. 

 

Plusieurs paramètres contrôlent donc l’évolution des propriétés mécaniques qui 

dépendent de l’affinement de la microstructure. La dureté dépend du taux de déformation mais 
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• Les mécanismes de la recristallisation 

En général, la recristallisation est divisée en 2 stades : la germination et la croissance. La 

vitesse de recristallisation V (fraction volumique recristallisée par unité de temps), s’écrit sous 

la forme [60] : 

�⁄ = ̇ ×  I.5 

Où ̇  désigne le nombre de germes de nouveaux grains par unité de temps et G leur 

vitesse de croissance volumique. 

Germination 

Un germe de recristallisation est un petit grain à densité de dislocations très faible 

capable de grossir par migration des joints d’assez forte désorientation qui le délimitent. 

Les germes sont des cristallites possédant : 

− Une taille critique pour qu’ils soient considérés comme thermodynamiquement stables. 

− Une désorientation importante avec la matrice. 

Les sites de germination sont généralement des défauts comme les bandes de 

cisaillement, le voisinage des particules de seconde phase ainsi que les zones proches des joints 

de grains. 

Croissance 

Les cristallites qui ont acquis une désorientation et une taille critique peuvent croitre 

pour diminuer l’énergie totale. 

La mobilité des joints dépend : 

− De la température  

− De la désorientation du grain par rapport à la matrice 

− De la pureté du métal. 

Croissance anormale (ou recristallisation secondaire) 

Après recristallisation, on observe parfois la croissance d’un petit nombre de grains (sans 

nouvelle germination) au dépend des autres. D’où le nom souvent utilisé « recristallisation 

secondaire ou anormale». La force motrice est la minimisation de l’energie interfaciale associée 

aux joints de grains. 
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Figure I.19 : Évolution des propriétés au cours de la restauration, recristallisation et 
croissance des grains (D’après [5]) . 

 

Libération de l’énergie emmagasinée 

Durant la déformation plastique d’un métal, une partie de l’énergie est stockée sous 

forme de défauts dans la microstructure. Lors d’un traitement thermique cette énergie peut être 

complètement ou partiellement libérée. 

La quantification de l’énergie emmagasinée peut se faire par des mesures 

calorimétriques. Pour une grande précision, on utilise des calorimètres différentiels à haute 

sensibilité comme le calorimètre différentiel à balayage (DSC : differential scanning 

calorimetry) [64], [65]. 

L’énergie libérée durant les analyses DSC est directement reliée aux changements 

microstructuraux comme la diminution de la densité de dislocations ou bien la croissance des 

grains. La DSC est d’un grand intérêt pour étudier la stabilité thermique des matériaux à grains 

ultrafins [65]. 

De nombreuses études de la stabilité thermique du cuivre déformé ont été effectués à 

l’aide d’analyses par DSC [47] – [52]. 

La figure I.20 montre la relation entre l’énergie emmagasinée et la déformation appliquée 

établie par Cao et al, sur du Cu OFHC déformé par ECAP. Elle est de 0,56 J/g (1 passe) puis 

atteint la saturation pour une valeur d’environ 0,λ5 J/g au-delà de 4 passes. 
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Figure I.20 : Évolution de l’énergie libérée par analyse DSC du cuivre OFHC 
déformé par ECAP en fonction de la déformation équivalente appliquée « εeq » [66]. 

 

Dans leur étude sur l’alliage Cu-1,49%pds Si, Jiang et al ont montré que l’énergie libérée 

durant l’analyse DSC (0,85-1,50 J.g-1) est d’autant plus élevée que le nombre de tours HPT est 

grand. A l’inverse, la température de recristallisation diminue avec le taux de déformation [37] 

(figure I.21). Ils ont calculé une énergie d’activation de 0,λ8 eV pour la recristallisation du 

cuivre. Une énergie d’activation peut être mesurée par les analyses DSC. Celle-ci correspond à 

l’énergie d’activation de la mobilité des joints de grains et de la germination des cristallites 

durant la recristallisation du matériau étudié [60]. 

 

Figure I.21 : Variation de l’énergie libérée et de la température du pic de 
recristallisation obtenu par analyse DSC du Cu - 1,49 %pds Ni déformé par HPT à 

différents nombre de tours (P=5GPa, h=1mm et d=10mm) [37]. 

 

Une valeur d’énergie d’activation similaire (0,96 eV) a également été rapportée pour du 

cuivre pur (99,995 % massique) déformé par HPT à température ambiante  (P=2,2 GPa, N=6 

tours, h=7mm et à Tambiante) [35]. 
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Benchabane et al [67], dans leur analyse sur du cuivre pur (99,99%) laminé (taux de 

70%), ont mesuré quant à eux une énergie d’activation de 0,57 eV. 

Effet de la solution solide 

Les impuretés, les éléments d’alliage en solution solide ou les précipités  peuvent 

généralement retarder la recristallisation du cuivre. L’influence  des impuretés en solution 

solide est variable et la température de recristallisation du cuivre s’en trouve plus ou moins 

affectée (figure I.22). 

 

Figure I.22 : Influence de faibles additions de quelques éléments en solution solide 
sur la température d’adoucissement du cuivre écroui [68]. 

 

Dans leur étude sur l’effet de la solution solide sur la dureté, la stabilité thermique et la 

conductivité électrique des alliages de Cu, Maki et al [69], ont représenté la variation de la 

dureté en fonction de la température de recuit du Cu, Cu-5,6 % atomique Sn et Cu-30 % 

atomique Zn (figure I.23). Les alliages de cuivre possèdent une température de recristallisation 

plus élevée que celle du cuivre pur. Le retardement de la recristallisation peut être attribué à 

l’ajout de l’élément soluté dans la matrice; qui diminuerait la mobilité des dislocations et la 

migration des joints de grains durant la restauration. 
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Figure I.23 : La microdureté en fonction de la température de recuit durant 1 h du 
Cu, Cu-5,6 % atomique Sn et Cu-30 % atomique Zn, déformés par laminage (=1,6) 

(D’après [69]). 

 

 

Figure I.24 : Évolution de l’énergie d’activation du Cu déformé par ECAP (trait 
complet gris) et laminé en pointillé gris (après une réduction d’épaisseur de 86,9% par 

laminage) et de l’alliage CuZr 0,17%massique déformé par ECAP (trait complet noir) et 
laminé en pointillé noir (après une réduction d’épaisseur de 84,8% par laminage) [70]. 

 

Molodova et al dans leur travail portant sur la cinétique de recristallisation du Cu pur 

(99,95 % massique) et du Cu-0,17% massique Zr (99,9%) déformés en appliquant différent 

nombres de passes par ECAP et par laminage à froid, ont calculé, à partir de mesures de 

microdureté après différents recuits, les énergies d’activation de la recristallisation. Pour le Cu 

pur, celle-ci diminue avec le nombre de passes (de 96 kJ/mol après 1 seule passe ECAP jusqu’à 

environ 65 kJ/mol après 12 passes) et elle est de 103 kJ/mol pour le même Cu déformé par 

laminage (86,9% comme taux de réduction) (voir figure I.24). Selon molodova et al  [71],  cette 

chute d’énergie d’activation est associée à la présence d’une forte densité de joints de grains à 

fortes désorientations dans le Cu intensément déformé ce qui facilite la germination durant la 
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recristallisation. Puisque l’énergie d’activation de la recristallisation est une moyenne pondérée 

des énergies d’activation  de la germination et de la mobilité des joints de grains, elle diminue 

donc avec la diminution de l’énergie d’activation de la germination. Par contre, l’ajout de 0,17% 

massique de Zr [70] affecte l’évolution des valeurs d’énergies d’activation en fonction de la 

déformation appliquée. Celle-ci vaut 154 kJ/mol après 1 passe puis diminue jusqu’à 125 kJ/mol 

après 2 passes et demeurent constantes pour des nombres de passes plus élevés. Et elle est 

environ 130 kJ/mol (proche de 125 kJ/mol) pour le Cu-Zr laminé (84,8 %). Cela a été attribué 

à la combinaison de l’effet des atomes de soluté Zr dans le Cu ainsi que l’épinglage Zener par 

les précipités Cu9Zr2. 

Effet du taux de déformation 

Dans leur étude Molodova et al [71], ont présenté la variation de la dureté du cuivre 

déformé par ECAP avec différents nombres de passes en fonction de la température de recuit 

(figure I.25). Le début de la recristallisation chute de 170 à 100°C avec l’augmentation du 

nombre de passes (de 1 à 8 passes). Au-delà de 8 passes, les auteurs ne distinguent plus de 

différences de comportements (saturation au niveau de la microstructure). 

 

Figure I.25 : Évolution de la dureté en fonction de la température de recuit pendant 
10 min du cuivre déformé par ECAP E1-2-4-8 et 12 représentent les nombres de passes 

[71]. 
  











  
Chapitre I μ Contexte de l’étude 

44 

 

 

I.7.3.a. Les propriétés mécaniques 

Le changement des propriétés mécaniques de surface suite à l’implantation ionique est 

principalement suivi par la mesure de la dureté et des mesures tribologiques. Le durcissement 

de la surface des métaux a deux origines principales : 

− La formation de nouvelles phases, comme des nitrures métalliques par exemple dans le 

cas de l’implantation d’azote, ou la formation d’une solution solide [80]. 

− La formation de défauts ponctuels ou de dislocations dans le matériau lorsque l’énergie 

cinétique des ions implantés est suffisamment élevée. Il a été montré que des structures 

de dislocations peuvent se former sous implantation ionique sur des épaisseurs qui 

excèdent celle de la couche implantée, allant de quelques micromètres à quelques 

dizaines de micromètres. La densité de dislocation dépend de la nature de la cible, du 

type et de l’énergie de l’ion implanté, et augmente avec la dose implantée (figure I.29). 

Elle augmente d’autant plus fortement que la densité de dislocation de la cible avant 

implantation est faible, donc si le métal est initialement à l’état recuit [81]. 

Sharkeev et al. ont montré, dans le cas d’une cible de fer implantée avec des ions Hf de 

100 keV avec des doses comprises entre 0,2 et 24 1016 ions/cm2, que la microdureté de la surface 

après implantation augmente linéairement avec la densité de dislocations [82]. 

 

Figure I.29 : Densité des dislocations en fonction de la dose durant l’implantation de 
Al dans du Nickel [81]. 

 

I.7.3.b. La résistance à la corrosion 

L’implantation ionique de surfaces métalliques peut contribuer à améliorer leur 

résistance à la corrosion, principalement par la formation de phases chimiquement plus stables 
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Dose 

 (x1017ions.cm-2) 

Énergie 

 (keV) 

Formation de Cu3N Référence 

20 80 oui [98] 

5 100 Aucune phase [99] 

5 30 oui [97] 

15 0,5 oui [100] 

1- 3 et 10 50 oui [101] 

22 1000 Oui [102] 

Tableau I.6 : Certains résultats de la littérature obtenus lors de l’implantation 
d’azote dans le cuivre concernant la formation de la phase Cu3N. 

 

La phase Cu3N possède une structure cubique de type anti-ReO3 (Pm3m) avec un 

paramètre de maille de 3,813 �̇ [95] (figure I.30). N est donc inséré dans l'interstice octaédrique 

de la structure cubique à faces centrées Cu [103]. 

Cette phase n’est pas stable thermiquement et se décompose en Cu et N2 après recuit 

sous vide à partir de 100°C [104]. Il a été montré que le Cu3N en contact avec l’air humide 

pendant quelques jours peut se décomposer pour former du CuO [105]. Également le Cu3N se 

transforme en CuO suite à un recuit sous atmosphère à 300°C pendant 90 min [106]. 

 

Figure I.30 : Maille élémentaire du Cu3N [107]. 
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I.7.4.b. Impact sur la dureté superficielle 

• Cas du Cuivre : 

Sari et al. [101] constatent une amélioration de la dureté du cuivre implanté par des ions 

azote (E=50 keV) pour une dose de 3.1017ions.cm-2, alors que pour une dose plus importante 

de 1.1018 ions.cm-2 , la valeur de la dureté chute sans que cela ait pu être expliqué. 

Mathieu Cavelier [108] a étudié l’impact de la dose d’ions d’azote implantés dans le 

cuivre sur la dureté de surface, et a montré que seule une dose de 2,7.1017 ions d’azote/cm² 

(avec une tension d’extraction de 35 kV et donc des énergies allant de 35 à 175 keV) contribue 

à une amélioration de 20% de la dureté de surface (figure I.31.a).Cette augmentation de dureté 

est constatée sur 120 nm de profondeur (figure I.31.b). 

 

Figure I.31 : (a) Évolution de la dureté mesurée par nanoindentation (profondeur 
d’indentation=100 nm) en fonction de la dose d’azote implantée dans du cuivre et (b) 

Comparaison des profils de dureté du cuivre vierge et du cuivre implanté avec une dose de 
2,7.1017ions d’azote/cm2[108]. 

 

• Alliage de cuivre : 

Saritas et al [91] ont réussi à montrer une augmentation de dureté du bronze d’environ 

30 et 40 kgf.mm-2 après implantation de 1.1017 et 5.1017 ions.cm-2 d’azote à des énergies 20 et 

40 keV respectivement. 

Cavelier [108] a aussi montré que l’augmentation la plus importante de la dureté 

superficielle (sur 100 nm de la surface) était obtenue après implantation du bronze avec 

2.1017ions d’azote/cm2 (figure I.32.a). Elle vaut environ 16 GPa en surface et reste supérieure 

à celle du bronze vierge jusqu’à 300 nm de profondeur environ (figure I.32.b). 

  



  
Chapitre I μ Contexte de l’étude 

48 

 

 

 

Figure I.32 : (a) Évolution de la dureté mesurée par nanoindentation (profondeur 
d’indentation=100 nm) en fonction de la dose d’azote implantée du bronze et (b) 

Comparaison des profils de dureté du bronze vierge et du bronze implanté de 2.1017ions 
d’azote/cm2[108]. 

 

I.7.4.c. La résistance à la corrosion : 

L’effet d’inhibition de la corrosion du cuivre grâce à l’implantation d’azote dans du 

cuivre a été prouvé. En milieu acide, l’implantation (E=50 keV avec des doses comprises entre 

1017 et 1018 ions/cm2) augmente la résistance à la corrosion du cuivre [101]. Ainsi, Jimenez-

Morales et al [109] ont prouvé par spectroscopie d’impédance électrochimique les effets de 

l’implantation d’azote (4.1017 ions/cm²  à 100 keV) sur la résistance à la corrosion du cuivre en 

milieu salin. Après 360 h en solution saline, le cuivre implanté présentait un taux de corrosion 

deux fois plus faible que celui de cuivre brut. 

Cavelier [108] a montré que la résistance à la corrosion du cuivre était fortement 

dépendante de la dose d’azote implantée. 

Il est à noter que l’effet de l’implantation d’autres ions que l’azote sur la corrosion du 

cuivre a été examinée. A cet égard, il a été montré que l’implantation du BF2
+ dans du cuivre 

diminue sa sensibilité à l’oxydation [110]. Par ailleurs, une étude de l’évolution de la structure 

et de la morphologie de la surface du cuivre implanté par du chrome après oxydation à 300°C 

pendant 30 min montre que la taille des oxydes formés diminue avec la dose implantée (figure 

I.33) [111]. 
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− Comment évolue la microstructure des matériaux suite à l’implantation ionique ? Quelle 

est la  profondeur d’implantation des ions d’azote multichargés dans Cu et le CuSn8 ? 

− Quel rôle jouent les défauts des matériaux à grains ultrafins lors de l’implantation 

ionique ? Accélèrent-ils la diffusion de l’azote ? Sont-ils des sites préférentiels pour la 

germination de nitrures ou pour la ségrégation ?
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Le cuivre et le bronze ont été réceptionnés sous forme de barreaux de 20 mm de diamètre 

dans un état écroui. Ils ont été découpés en pastilles de 1 ou 2 mm d’épaisseur, puis recuit à 700 

°C pendant 1h dans un four sous vide (10-5mbar). 

Les caractéristiques des matériaux étudiés sont présentées dans le tableau II.2 : 

Matériau Cuivre Bronze 

Nom commercial CuA1 CuSn8 

Composition chimique 
nominale (% massique) 

Cu +(Ag)>99,90% 8 % Sn 

État initial Écroui Écroui 

HV 75-105 170-205 

Masse volumique (g.cm-3) 8,94 8,8 

Conductivité électrique (% 
IACS à 20°C) 

>100 13 

Résistivité électrique 
(μΩ·cm à 20°C) 

<1,72 13,3 

Température de fusion (°C) 1083 1025 

Tableau II.2 : Caractéristiques des matériaux bruts utilisés dans ce travail [4]. 

 

• Préparation de la surface des échantillons 

La surface des échantillons a été préparée par polissages mécaniques successifs en 

utilisant des papiers abrasifs en SiC de grade 500, 800, 1200 et 2400 et ensuite une pâte 

diamantée de granulométrie 3 µm, 1 µm et ¼ m. 
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Figure II.2 : Enclume et la place de l’échantillon (Saint Petersburg). 

Après déformation, l’épaisseur moyenne des échantillons vaut environ 0,8 mm 

(épaisseur de départ vaut 1 mm). Une partie de la matière est perdue à cause de l’écoulement 

entre les enclumes (figure II.3). 

 

Figure II.3 : Echantillon de Cu avant et après déformation par HPT. 

 

Les paramètres étudiés sont présentés dans le tableau II.3. 

 

 
Épaisseur 
(h) (mm) P (GPa) T (°C) 

N 
(rotations) 

Nombre de 
rotation par 

minute (rpm) 

UFA 1 6 Tamb 20 1 

Saint 
Petersburg 

(SPB) 

2 6 Tamb 40 0,5- 1 et 2 

2 6 200 40 1 

Tableau II.3 : Paramètres mis en œuvre lors du procédé HPT. 
 





  
Chapitre II : Techniques expérimentales 

59 

 

 

différence de potentiel électrique constante, appelée tension d’extraction. L’énergie des ions est 

proportionnelle à leur état de charge et à la tension d’extraction suivant la relation : 

= .� II.6 

E étant l’énergie des ions (eV), V la tension d’extraction du faisceau d’ions (V), et q la 

charge de l’ion. 

Ainsi, le faisceau projeté sur le matériau est composé d’ions de diverses énergies, ce qui 

va permettre d’obtenir, pour une même tension d’extraction, un profil d’implantation plus 

étendu que ce qui peut être obtenu avec des dispositifs utilisant des ions monochargés et 

monocinétiques. 

 

Figure II.5 : (a) Vue de l’implanteur ionique Hardion + de Quertech Ingenierie 
utilisé dans ce travail et (b) vue interne de l’enceinte d’implantation. 

 

A la différence des implanteurs conventionnels dans lequel les ions sont générés par un 

filament, l’implanteur Hardion+ utilise une source d’ions à résonnance cyclonique (RCE) qui 

permet, par ionisation d’un gaz, la production d’un faisceau d’ions de forte intensité (quelques 

mA) et contenant différents états de charge. 

II.3.1.a. Production et extraction du faisceau d’ions : 

Le gaz contenant l’espèce à implanter et une onde électromagnétique à haute fréquence 

(~10Ghz) sont injectés simultanément dans la source. Sous l’effet du champ électromagnétique, 

des électrons sont arrachés aux atomes gazeux, formant ainsi par collisions successives, un 
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plasma d’ions multichargés et d’électrons à l’intérieur de la source. Des aimants permanents en 

Nd2Fe14B assurent le confinement magnétique du plasma dans la source (figure II.6).  

Les ions positifs créé dans la source RCE sont extraits et accélérés en appliquant une 

haute tension (tension d’extraction) de quelques dizaines de keV entre la cathode (source RCE) 

et une anode [117]. 

 

Figure II.6 : Schéma représentant le principe de fonctionnement de l’implanteur 
développé par Quertech Ingénierie [108]. 

 

La répartition des différents états de charge créées par la source RCE du micro-

implanteur Hardion+ à partir de N2 gazeux est représentée dans la figure II.7. 

 

Figure II.7 : Répartition des états de charge des ions azote dans le faisceau généré 
par la source R.C.E (données Quertech Ingénierie). 
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Vitesse de déplacement (mm/s) 20 

Amplitude de déplacement (mm) 125 

Zone utile (% de la surface de la table) 76 % 

Température mesurée (°C) 60-80 

Tableau II.4 : Conditions de déplacement de la table de balayage. 

 

Une fluence de 5.1017ions.cm-2 a été choisie afin de pouvoir comparer les résultats avec 

ceux publiés sur des systèmes proches [101], [108]. Les différents paramètres utilisés sont 

représentés dans le tableau II.5. 

 

Conditions Cu et CuSn8 

Dose estimée 5x1017 ions.cm-2 
Tension d’extraction 30 kV 
Intensité du faisceau 3 mA 
Diaphragme de sortie du faisceau 30 mm 

Tableau II.5 : Conditions d’implantation. 

 

La profondeur de pénétration des ions azote dans le Cu et dans le CuSn8 a été simulée 

avec le logiciel de simulation numérique Monte Carlo SRIM [78].  

La profondeur d’implantation des ions de chaque état de charge est calculée séparément 

en tenant compte de leur énergie et répartition respective dans le faisceau d’ion (tableau II.6). 

Le profil d’implantation correspond donc à la somme des contributions des différents états de 

charge. Toutes les simulations présentées dans ce travail ont été réalisées avec un total de 10000 

ions. 

État de charge Énergie (keV) Pourcentage 

+1 30 58 
+2 60 32 
+3 90 9 

+4 120 1 

Tableau II.6 : Énergie et répartition des ions multichargés pour une tension 
d’extraction de 30 kV. 
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La restauration et la recristallisation sont des phénomènes exothermiques et sont donc 

mesurables par DSC. 

Dans ce travail nous avons utilisé un DSC Q100 de « Thermal Analysis Instruments ». 

Protocoles expérimentaux 

− Préparation des échantillons 

Les échantillons utilisés durant les tests de calorimétrie ont des masses comprises entre 

8 et 12 mg. Cette gamme de masse a été choisie pour pouvoir utiliser la méthode de Kissinger 

dans les analyses des résultats [118]. Ils ont été polis mécaniquement puis découpés avec une 

scie à fil. 

Concernant le Cu et le CuSn8 à UFG et puisque la déformation par HPT n’est pas 

homogène tout au long du diamètre des disques, ceux-ci ont été troués en leur centre pour ne 

conserver que la périphérie (entre 7 et 10 mm, zone de saturation). Les échantillons pour la 

DSC ont ensuite été prélevés (figure II.11) et placés dans un creuset en aluminium puis dans la 

chambre du calorimètre. 

 

Figure II.11 : Représentation schématique de la position des échantillons prélevés 
pour la DSC à partir des disques déformés par HPT. 

 

Le protocole définit est le suivant : 

− Une isotherme à 25°C pendant 3min. 

− Une montée en température selon la vitesse choisie jusqu’à Tmax (400 ou 500°C) sous 

azote (N2). 

Le chauffage a été réalisé à différentes vitesses (allant de 2,5 à 40°C/min) sous azote 

(N2) avec un débit de 50 ml/min. L’évolution de la variation du flux de chaleur est ainsi 

enregistrée en fonction de la température. Deux montées en température successives ont été 

réalisées systématiquement sur chaque échantillon afin de vérifier que la recristallisation a bien 
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été complète lors de la première montée (figure II.12). Il est à noter que la deuxième montée a 

été utilisée comme ligne de base. 

 

Figure II.12 : Exemple de courbe DSC (les 2 montées en température) obtenue sur 
du Cu UFG chauffé à 20 °C/min possédant un pic exothermique caractéristique de la 

recristallisation (durant la première montée). 

 

Exploitation des résultats 

La température de recristallisation des échantillons est obtenue en déterminant la 

température Tp du maximum du pic de recristallisation obtenue sur les courbes DSC pour 

chaque vitesse de chauffe (figure II.13). A partir de ces valeurs, une extrapolation de la valeur 

de Tp pour une vitesse de chauffe nulle sera considérée comme la température de 

recristallisation. 

 

Figure II.13 : Exemple de courbe DSC obtenue sur du Cu UFG illustrant la méthode 
de détermination de la température Tp du pic de recristallisation et l’énergie libérée 

associée. 
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Les échantillons ont été préparés à 5 mm du centre de disque HPT en plusieurs étapes. 

Pour protéger la surface, une couche protectrice de platine de quelques centaines de nanomètre 

est déposée à l’aide d’un injecteur de gaz (GIS). Pour ne pas endommager la surface implantée 

par le faisceau des ions gallium, on commence le dépôt sous faisceau d’électrons «  EBID, 

electron beam induced deposition » puis on le poursuit sous faisceau de gallium « IBID, ion 

beam induced deposition ». 

Puis, à l’aide du faisceau focalisé d’ions gallium, on extrait une lamelle (figure II.18.a). 

Elle est ensuite amincit afin d’obtenir une lame transparente aux électrons (figure II.18.b) de 

dimensions typiques ~10 µm*5 µm *100 nm. L’usinage des lames MET par FIB a été réalisé 

par Fabien Cuvilly. 

 

Figure II.18 : a) Image MEB du mur usiné par FIB  de l’échantillon Cu UFG 
implanté ; b) Image de la lame MET du Cu UFG (à grains ultrafins) implanté transparente 

posée sur une grille. 

 

• Détermination de la taille de grains 

La taille de grains a été estimée à partir des images en mode STEM champ sombre. Pour 

chaque grain, la moyenne de deux diamètres (voir figure II.19) mesurés manuellement a été 

calculée. Pour chaque état, une centaine de grains pris aléatoirement dans différentes zones ont 

été mesurées afin de déterminer une distribution de taille. 
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Figure II.19 : Représentation de la méthode de mesure de la taille des grains à partir 
des images STEM-Dark field. 

 

• Analyse par perte d’énergie des électrons (EELS, electron energy loss 

spectroscopy). 

Dans cet étude, on s’est focalisé sur l’acquisition de spectres dans le domaine des niveaux 

de seuil d’ionisation K de l’azote et de l’oxygène (voir figure II.20) ainsi que de celui du cuivre 

(L). Les seuils d’ionisation de ces éléments sont montrés dans le tableau II.7. 

 

Figure II.20 : Spectre EELS de l’air montrant le seuil d’ionisation K de l’azote et de 
l’oxygène gazeux [124]. 

 

Durant les observations, à chaque fois nous avons extrait simultanément deux spectres 

(figure II.21). Le premier correspond au pic élastique (pic de pertes nulles) en anglais (Zero 

loss peak). L’acquisition du ZLP est utile pour vérifier la résolution et un potentiel décalage, 
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permettant une éventuelle correction du deuxième spectre associé (au seuil de l’azote, 

l’oxygène ou du cuivre). 

 

Figure II.21 : a) Le spectre EELS du zéro loss, et b) du seuil K de l’azote et de 
l’oxygène. 

 

Élément Seuil d’ionisation (eV) 
Cuivre (L3-L2) 931-951 
Azote (K1) 401 
Oxygène (K1) 532 

Tableau II.7 : Les différents seuils d’ionisation du cuivre, azote et oxygène selon 
[125]. 

 

• Traitement des données : 

− Le bruit de fond a été soustrait des spectres sur la base d’un modèle en loi puissance. 

− L’alignement des spectres s’est fait en se basant sur la position du pic de pertes nulles. 

− Les spectres récoltés tout au long de la surface implantée ont été superposés pour étudier 

leur évolution et conclure sur l’évolution de l’environnement chimique de chaque 

élément.
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Les diffractogrammes obtenus sur le Cu et l’alliage CuSn8 à l’état recristallisé après un 

traitement thermique sont représentés sur la figure III.1.a. L’ensemble des pics de diffraction 

observés correspondent à ceux attendus pour une structure CFC, en accord avec une matrice de 

cuivre, ce qui confirme que le CuSn8 est bien monophasé. Les pics de diffraction du bronze 

sont décalés vers les petits angles (figure III.1.b) par rapport à ceux du cuivre en raison de la 

présence de l’étain en solution solide dans la matrice de cuivre qui induit une augmentation du 

paramètre de maille.  

La teneur en étain dans l’alliage peut être déterminée à partir de l’approximation au 

premier ordre de la dépendance entre la concentration atomique en étain CSn et le paramètre de 

maille du cuivre pur établie par Sidot et al  [126]: 

(Å) = , + ,  III.1 

On obtient ainsi une valeur de 4,2 % at. d’étain dans l’alliage, en accord avec la teneur 

commerciale (tableau III.1). 

 (111) (200) (220) Moyenne 

% at. Sn 4,20 4,19 4,21 4,20±0,01 

Tableau III.1 : Pourcentage atomique d’étain dans l’alliage CuSn8 recristallisé 
estimée à partir des distances réticulaires mesurées par DRX et de la relation III.1. 

 

La figure III.2 montre des images MEB du Cu et CuSn8 après leur recristallisation 

complète. 
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Figure III.2 : Image MEB de la microstructure du (a), (b) Cu et (c) CuSn8 
recristallisés (700ºC-1h). 

 

La taille moyenne de grains est d’environ 45 µm pour le Cu et 170 µm pour le CuSn8. 

On observe également des mâcles de recristallisation. Celles-ci sont plus nombreuses dans 

l’alliage CuSn8 en raison d’une énergie de faute d’empilement plus faible dans le CuSn8 que 

dans le Cu [52]. 

La figure III.3 présente les valeurs de microdureté Vickers obtenues sur les deux 

matériaux recristallisés. La dureté du cuivre est de 40 ± 2 HV ce qui est proche des valeurs 

trouvées dans la littérature, par exemple Zhyliaev et al [127], ont mesuré une dureté de 40 HV 

sur du Cu avec cette composition donnée en ppm (Ag 500, Bi <10, Pb <50, O 400, et autres 

métaux <300 ), Xu et al [128] ont mesuré avec une charge de 200 g une dureté de 48 HV après 

recuit du Cu (99,99 % massique) pendant 1h à 700°C et Almazrouee et al, ont trouvé une dureté 

environ 48 HV après recuit du Cu (99,99%) pendant 1h à 400°C. L’ajout de 8% massique 

d’étain en solution solide augmente significativement la dureté qui atteint 88 ± 5 HV. Les 

atomes d’étain en substitution dans la matrice interagissent avec les dislocations et sont 

responsables de cette augmentation de dureté [129]. 
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Figure III.4 : Microdureté Vickers du Cu laminé pour différentes valeurs de 
déformation en laminage (�) en fonction de la température de recuit pour des traitements 

isochrones d’une heure. 
 

La figure III.5 montre l’évolution de la dureté Vickers des différents états du CuSn8 

laminé en fonction de la température de recuit. 

L’effet du taux de réduction en laminage sur la dureté du CuSn8 est également important, 

celle-ci varie entre 148±4 HV (pour =0,1) et 295±7 HV (pour =1,9). Cet effet est plus marqué 

que pour le cuivre pur où l’écrouissage engendre une augmentation d’environ 100 HV (figure 

III.4) contre 200 HV pour CuSn8. Ceci traduit une densité de dislocation plus élevée. 

Par ailleurs les températures de recristallisation déterminées à partir des mesures de 

dureté (tableau III.2) varient entre 370ºC ( =0,1) et 440 ºC ( =1,9). Elles sont donc également 

plus élevées que pour le cuivre. Ainsi, bien que la force motrice soit plus importante (densité 

de dislocation plus importante), la recristallisation est retardée par la présence des atomes 

d’étain en solution solide. 
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Figure III.5 : Microdureté Vickers du CuSn8 laminé pour différentes valeurs de 
déformation (�) en fonction de la température de recuit pour des traitements isochrones 

d’une heure. 
 

Température de recristallisation (ºC) 

Déformation  Cu CuSn8 

0,1 32028 44029 

0,3 28721 38514 

1,2 22720 40516 

1,9 20027 37018 

Tableau III.2 : Températures de recristallisation estimées à partir de la dureté des 
matériaux recuits par des traitements isochrones d’une heure. 

 

Afin d’obtenir des températures de recristallisation plus précises, la stabilité thermique 

des matériaux laminés a fait l’objet d’une étude par DSC. 
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recristallisation a été déterminée par extrapolation à une vitesse de chauffage nulle, donnant 

une valeur de 230 ± 6°C. Cette valeur est proche de celle obtenue à partir de la dureté déterminée 

suite aux traitements thermiques isochrones d’une heure (227 ± 20°C). 

L’énergie d’activation � (J.mol-1) du phénomène de recristallisation a été déterminée 

par la méthode de Kissinger [118] utilisant la dépendance de la température du pic de 

recristallisation TP avec la vitesse de chauffage  ( chapitre II, équation II.9).  

En traçant les valeurs de 
α�  en fonction de  P , on obtient une droite dont la pente vaut − � dont on déduit l’énergie d’activation. 

 

Figure III.8 : Tracé de �� ��� en fonction de 103/TP pour du cuivre laminé (=1,2). 

 

L’évolution de ln ( ��) en fonction de 1000/T pour le cuivre HPT est représentée sur la 

figure III.8. Une énergie d’activation de λ2±4 kJ/mol est ainsi déterminée à partir de la pente 

obtenue après ajustement linéaire des points expérimentaux. Celle-ci est nettement supérieure 

au 55 kJ/mol rapporté par Benchabane et al [67], pour du Cu pur (99,999%) laminé (taux de 

réduction de 70 %), mais proche des 84 kJ/mol rapportés par Krüger et al [130] pour du Cu 

(99,96 %) laminé (taux de réduction de 92 %) et contenant des impuretés comme Pb, Ag et Ni. 

Cela signifie que l’énergie d’activation est dépendante de la pureté du Cu. En effet, l’Ag présent 

dans notre Cu, est connu pour retarder la recristallisation en affectant la mobilité des joints de 

grains [68] (voir chapitre I, figure I.22). 

L’aire sous les pics exothermiques permet de quantifier l’énergie libérée durant le 

phénomène de recristallisation. Celle-ci vaut en moyenne 0,73±0,05 J/g, en accord avec des 
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Figure III.11 : Image STEM en champ sombre du Cu après HPT (800<γ<1200). 
 

Cette valeur est plus élevée que celle trouvée par An et al sur du Cu déformé par HPT 

(γ~185) de 140 nm [34], mais proche de celles rapportées par Almazroue et al [33] (γ~350) de 

280 nm, et par Oberdorfer et al [35] (γ~40) de 209 nm. 

 

Figure III.12 : Distribution de la taille de grains du Cu après déformation HPT 
(800<γ<1200). 
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Figure III.16 : Image STEM en champ sombre du CuSn8 UFG (800<γ<1200), les 
flèches blanches indiquent des mâcles de déformation. 

 

 

Figure III.17 : Distribution de la taille de grains du CuSn8 après déformation par 
HPT (800<γ<1200). 

 

Il s’avère que la taille moyenne est d’environ 130 nm, donc significativement plus petite 

que ce qui est observé sur le Cu pour un taux de déformation identique (380 nm). La présence 

des 8% massique d’étain en solution solide dans le Cu favorise donc l’affinement de la 

microstructure lors de la déformation intense. Edalati et al., ont montré que l’affinement des 

grains durant la déformation intense ne dépend pas de la valeur de l’énergie de faute 

d’empilement, mais de l’interaction entre les atomes de soluté et les dislocations [56]. Bruder 

et al. [57], ont également confirmé l’effet de soluté sur la taille de grains dans les alliages 

CuSn5, CuZn5 et CuZn30. La mobilité des joints de grains, qui pilote le phénomène de la 

recristallisation dynamique, est donc retardée par l’étain en solution solide. 
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Afin de comprendre l’origine de la différence de dureté constatée après traitement 

thermique selon le mode de déformation employé, la microstructure du Cu UFG et Cu laminé 

suivi du recuit à 600ºC a été observée par microscopie électronique en balayage (figure III.19). 

Le Cu UFG recuit présente une taille de grains inférieure à celle du Cu laminé recuit (figure 

III.19) ainsi qu’un plus grand nombre de mâcles de recristallisation (indiquées par des flèches 

blanches). Celles-ci sont classiquement observées après recuit du cuivre nanocristallin [135], 

[136] (chapitre I, partie I.5.2). C’est cette plus grande densité de défauts (mâcles et joints de 

grains) dans le matériaux UFG recuit qui explique sans aucun doute une dureté plus élevée que 

celle du matériau laminé et recuit [137]. 

 

Figure III.19 : Image MEB après recuit 1h à 600°C de la microstructure du a)Cu 
UFG (800<γ<1000), (les flèches indiquent les mâcles de recristallisation) et b) Cu laminé 

(ε=1,9). 
 

La température de recristallisation du CuSn8 UFG est quant à elle comprise entre 350 

±10 °C comme l’illustre la figure III.20. Contrairement à ce qui est observé sur le Cu, la 

température de recristallisation est légèrement inférieure à celle obtenue pour le CuSn8 après 

laminage (370°C pour = , ). On remarque d’autre part que la dureté du CuSn8 recuit à 

600°C pendant 1h, recouvre la valeur de l’état initial comme pour l’état laminé. 
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Figure III.20 : Microdureté Vickers du CuSn8 UFG (� < � <  puis recuit 
sous vide pendant 1 h à différentes températures. 

 

L’observation par MEB de la microstructure du CuSn8 après le recuit d’une heure à 

600°C rend compte de la présence de nombreuses mâcles de recristallisation quel que soit le 

mode de déformation (figure III.21), mais aussi d’une taille de grains significativement plus 

faible pour le CuSn8 UFG recuit. La dureté est toutefois comparable car pour ce niveau de taille 

de grains elle est majoritairement contrôlée par l’étain en solution solide. 

 

Figure III.21 : Image MEB après recuit 1h à 600°C de la microstructure du 
a)CuSn8 UFG (800<γ<1000), (les flèches indiquent les mâcles de recristallisation) et b) 

CuSn8 laminé (ε=1,9). 
 

Après avoir mis en évidence le rôle de l’étain en solution solide sur la dureté, la 

microstructure et la stabilité thermique du Cu, nous allons nous intéresser maintenant à la 

corrélation entre la taille de grains et la dureté en examinant la validité de la loi de Hall-Petch 

sur les 2 matériaux. 
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le Cu et CuSn8 UFG sont présentés sur la figure III.25. Les énergies d’activation du phénomène 

de recristallisation déduite de la pente des ajustements linéaires de ces points expérimentaux  

sont respectivement de 92±6 kJ/mol et 200±30 kJ/mol pour le Cu et le CuSn8 UFG. 

 

Figure III.25 : Tracé de �� ��� en fonction de 103/TP pour du a)Cu UFG et b) CuSn8 

UFG (900<γ<1300) d’après l’équation II.9. 

 

Par ailleurs, l’aire sous le pic nous a permis de quantifier l’énergie libérée durant le 

phénomène de recristallisation du Cu et CuSn8 UFG. Elle vaut respectivement 0,97 ±0,12 et 

3,2±0,3 J/g. Ces valeurs représentent la moyenne des aires mesurées pour les différentes 

vitesses de chauffage. 

Les différentes valeurs d’énergie libérée obtenues en fonction des vitesses de chauffe 

pour le cuivre laminé et UFG et le bronze UFG sont présentées sur la figure III.26. On peut 

noter que, comme attendu, ces valeurs sont peu dépendantes de la vitesse de chauffage, lors de 

la recristallisation du cuivre, mais que pour le bronze, la valeur obtenue avec une vitesse de 

chauffage de 30°C/min diffère significativement des autres. 

 

Figure III.26 : Valeurs des aires sous les pics exothermiques obtenus à différentes 
vitesses de chauffage du Cu laminé (=1,2), Cu UFG et CuSn8 UFG (900<<1300). 
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L’ensemble des données déduites des thermogrammes sont rassemblées dans le tableau 

III.4. 

 

 T recristallisation 
(°C),  (à partir de 

HV) 

T recristallisation 

par DSC (°C) 

Énergie 
d’activation 

(kJ/mol) 

Énergie 
libérée 
(J/g) 

Cu laminé 
(�=1,2) 

227±20 230±6 92±4 0,73±0,05 

Cu UFG 

(900<γ<1300) 
250±15 227±7 92±6 0,97 ±0,12 

Cu8Sn UFG 
(900<γ<1300) 350±10 327±3 200±30 3,2±0,3 

Tableau III.4 : Grandeurs estimées à partir des courbes de DSC pour le Cu laminé et 
HPT et le CuSn8 HPT. 

 

Les températures de recristallisation et les énergies d’activation de la recristallisation du 

Cu laminé et UFG sont très proches, bien que la déformation appliquée par HPT soit plus élevée 

(λ00<γ<1300). Cela pourrait être expliqué par l’effet de l’Ag qui se trouve dans le Cu utilisé 

dans ce travail. En effet Molodova et al [71], ont montré que l’énergie d’activation de la 

recristallisation du Cu (99,95 % massique) diminuait avec le taux de déformation (de 96 kJ/mol 

après une passe ECAP jusqu’à environ 65 kJ/mol après 12 passes) et qu’elle était plus grande 

pour un même Cu laminé (103 kJ/mol). Cependant dans leur travail sur le Cu-0,17 % massique 

Zr [70] ils trouvent des valeurs d’énergie d’activation de la recristallisation assez proches pour 

le laminé et le déformé par ECAP (entre 2 et 12 passes), respectivement 130 kJ/mol et 125 

kJ/mol. Ils attribuent cela à l’effet du zirconium en solution solide dans le Cu et à la phase 

Cu9Zr2. Oberdorfer et al [35], ont trouvé une énergie d’activation de la recristallisation du Cu 

pur (99,995 % massique) déformé par HPT (2,2 GPa et 6 rotations) de 94,56± 5,79 kJ/mol, 

valeur assez proche de notre mesure. Néanmoins, il est intéressant de noter que durant le 

chauffage, le Cu UFG libère plus d’énergie que le Cu laminé. 

Par ailleurs, on constate que la température de recristallisation, l’énergie d’activation de 

la recristallisation et l’énergie totale libérée durant le chauffage augmentent significativement 

avec l’ajout de 8 % massique d’étain en solution solide dans le Cu. Il s’agit d’un effet direct de 

l’interaction entre les atomes de Sn et les défauts cristallins. 
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L’énergie totale libérée pendant la recristallisation correspond à la somme des énergies 

associées aux défauts (dislocations, mâcles, joints de grains et lacunes) emmagasinées lors de 

la déformation par HPT. Celle-ci peut donc s’écrire sous la forme de la somme de quatre 

contributions: 

= � + �  + â + �  III.6 

− L’énergie emmagasinée (J.g-1) associés aux dislocations est reliée à leur densité N (en 

m-2) d’après [139] par : 

� = (� √ )/  
III.7 

Dans cette équation, G est le module de cisaillement (G= 46 GPa pour Cu d’après [72]), 

b le vecteur de Burgers de la dislocation ayant la plus faible énergie (2,56x10-10 m, pour un 

cristal CFC  ⃗ = � < > dans le plan dense {111}d’après [140]) et A un facteur dépendant 

de la nature des dislocations (en supposant uniquement des dislocations vis, alors A=1). 

− L’énergie par unité de volume associée aux joints de grains peut être exprimée par 

l’équation suivante : 

� = � �  
III.8 

Avec ���  la surface par unité de volume et �  l’énergie moyenne par unité de surface 

des joints de grains ( � = ,  J. − pour le cuivre d’après [16]). En considérant les grains 

comme des sphères, alors GVG = , d’où: 

� = �  
III.9 

Avec d la taille de grains moyenne. 

− L’expression de l’énergie par unité de volume associée aux mâcles formées durant la 

déformation plastique est la suivante : 
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â = â  III.10 

Avec  la fraction volumique de surface de mâcles et â  l’énergie par unité de 

surface des mâcles (considérée égale à l’énergie des fautes d’empilements ; â =,  J. −  et â  = ,  J. − d’après [141]). 

La fraction volumique de surface de mâcles, est déterminée en considérant un cube de 

volume unitaire, de dimension L contenant Nm mâcles de longueur L et espacées entre elles 

d’une longueur égale à dmâcles (L=Nm.dmâcles). Donc Vcube=L3 et Smâcles=Nm.L2) alors =. . â . â⁄ , par conséquent = â⁄ . 

− L’énergie associée aux lacunes formées durant la déformation intense Elacunes et par 

unité de masse vaut d’après [142]: 

� = . �
 

III.11 

Ou  est l’énergie de formation d’une lacune dans le cuivre (=1,57x10-19J d’après [143]), 

Cl la concentration de lacunes, � est le nombre d’Avogadro (6,02x1023 mol-1) et M la masse 

molaire du cuivre ou du bronze. 

La contribution des joints de grains �  est déterminée en considérant les tailles de grains 

moyennes mesurées précédemment (figure III.12 et III.17). L’incertitude sur cette contribution 

a quant à elle été estimée à partir de l’incertitude établie sur ces tailles de grains. Ainsi, la 

contribution des joints de grains calculée est de l’ordre de 0,56 J/g pour le cuivre et 1,60 J/g 

pour le CuSn8, ce qui représente approximativement la moitié de l’énergie totale emmaganisée 

d’après les mesures faites par DSC. 

L’energie des mâcles a été calculée en déterminant la distance moyenne dmâcles qui les 

séparent, qui vaut environ 20±10 nm pour le CuSn8. Pour le Cu, puisque nous n’avons pas 

observé des mâcles dans la microstructure de celui-ci, nous considérons que pour le Cu UFG ∆ â = . 

Les valeurs maximum de concentration de lacunes suite à une déformation intense sont 

typiquement comprises entre − < < −  − d’après [142], [144], [145]. Ainsi , . − < � � < ,  . − , valeur très inférieure aux autres contributions, nous 

avons choisi de la négliger. 
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Finalement, l’énergie Edis libérée par la restauration des dislocations peut donc être 

déterminée par soustraction des énergies EJG, et Emâcles à l’énergie totale emmagasinée (voir 

figure III.27). 

Des énergies (Edis) de 0,41 J/g et de 1,40 J/g ont ainsi été déduites respectivement pour 

le Cu et le CuSn8. L’énergie stockée sous forme de dislocations apparait donc comme une 

contribution importante, comparable à celle associée aux joints de grains. Elles correspondent 

à une densité de dilocations de l’ordre de 1015  m-2 dans le Cu et de 1016 m-2 dans le CuSn8 après 

déformation. Ces valeurs de densité de dislocations sont en accord avec la littérature. Par 

exemple, Valiev et al [146], rapportent une densité de dislocations de l’ordre de 1015 m-2 après 

déformation intense du Cu pur (99,98%). 

 

Figure III.27 : Contribution des différents défauts à l’énergie totale stockée après 
déformation (EDSC : énergie totale libérée mesurée par DSC lors du chauffage de 

l’échantillon (DSC)- EJG : énergie calculée des joints de grains- Emâcles : énergie calculée 
des mâcles et Edis : énergie de restauration des dislocations). 

 

Afin de mieux comprendre les paramètres affectant les phénomènes de production et 

d’annihilation des différents défauts cristallins, nous allons explorer l’effet de la vitesse de 

déformation en HPT. 
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l’illustre la figure III.29. La température augmente progressivement au cours de la déformation 

pour se stabiliser après environ 10 minutes de déformation, soit 20 rotations, à une température 

de l’ordre de 180 °C. 

Cet échauffement constaté en déformant à 2 rpm pourrait être à l’origine de phénomènes 

de restauration dynamique plus accentués et ainsi expliquer la baisse de dureté mesurée. 

 

Figure III.29 : Évolution de la température au niveau des enclumes HPT mesurée 
avec un pyromètre au cours de la déformation du Cu avec une vitesse de 2 rpm. 

 

Les mesures de microdureté effectuées sur le CuSn8 UFG en fonction du taux de 

déformation et pour différentes vitesses de rotation des enclumes sont présentées sur la figure 

III.30. 

Notons que la vitesse de déformation a cette fois une très forte influence sur la dureté du 

CuSn8 en particulier pour les faibles taux de déformation. Néanmoins, la dureté maximum à 

saturation est similaire pour les trois vitesses (~380HV). 

Pour une vitesse de déformation de 0,5 rpm, le maximum de la dureté est atteint pour des 

déformations supérieures  >1000. Pour 1 rpm, la saturation est atteinte plus rapidement, lorsque 

 > 800. Enfin, à 2 rpm la saturation est atteinte même pour les plus faibles taux de déformation. 
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Figure III.30 : Microdureté Vickers mesurée sur du CuSn8 UFG à différentes 
vitesses (0,5-1 et 2 rpm). 

 

Les mesures de températures effectuées sur les enclumes pendant la déformation 

indiquent que la température reste inférieure à 150°C pour les vitesses de rotation les plus 

faibles (0,5 et 1rpm). Cependant, la température est immédiatement supérieure à 150°C et 

augmente continument jusqu’à 240°C lorsque la vitesse est de 2 rotations par minutes (figure 

III.31).  

 

Figure III.31 : Évolution de la température au niveau des enclumes HPT mesurée 
avec un pyromètre au cours de la déformation du CuSn8 avec une vitesse de 2 rpm. 

 

L’échauffement plus important du bronze lors de la déformation peut s’expliquer par : 

− La conductivité thermique plus faible du bronze (62 W.m-1.K-1) que celle du Cu (391 

W.m-1.K-1 ) [4]. 
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− L’énergie dissipée lors de la déformation du CuSn8 est plus élevée que celle dissipée 

durant la déformation du Cu car sa contrainte d’écoulement est supérieure. 

Alors que les phénomènes de restauration dynamique sont supposés être plus importants 

à plus haute température, le disque de CuSn8 déformé à 2 rpm conserve toutefois la dureté la 

plus élevée, notamment pour les faibles taux de déformations. Afin d’étudier l’influence de la 

température sur la microstructure finale, un échantillon de CuSn8 a été déformé par HPT à une 

vitesse de 1 rpm à 200ºC. 

La figure III.32 compare les profils de dureté obtenus à 200°C et sans chauffage. Il 

apparait clairement qu’à 200°C, la dureté est en moyenne significativement plus basse (pour 

des valeurs de déformations fortes, au-delà de γ=600) que pour une déformation sans chauffage. 

Ainsi, logiquement les phénomènes de restauration dynamique sont plus importants à haute 

température. 

 

Figure III.32 : Microdureté Vickers du CuSn8 UFG, à 1 rpm, à 200°C et sans 
chauffage. 

 

Les différences de dureté entre les trois échantillons déformés à trois différentes vitesses 

relevées sur la figure III.30 pourraient alors avoir plusieurs origines : 

− La formation de précipités riches en étain (type: Cu3Sn) durant la déformation à plus 

haute température (effet de la température). Le diagramme de diffraction des RX de la 

figure III.33 obtenu par analyse du CuSn8 UFG avec une vitesse de 2 rpm montre 

cependant qu’aucune phase n’a été formée après déformation intense par HPT. 
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Figure III.33 : (a)Diagramme de diffraction des RX du CuSn8 à l’état initial et 
déformé par HPT (2 rpm ) avec l’indexation des pics et (b) zoom sur le spectre obtenu sur le 

CuSn8 UFG ne montrant aucun pic caractéristique d’une autre phase. 

 

− Une recristallisation dynamique limitée à des vitesses de déformation plus élevée. 

− La création d’une forte densité de mâcles lors de la déformation à des vitesses de 

déformation élevées, comme cela a déjà été rapporté pour le cuivre [47], [147]. 

Afin de comprendre l’origine des différences de duretés constatées sur le CuSn8 déformé 

par HPT à différentes vitesses, la microstructure des états déformés à 1 et 2 rpm a été observée 

par MET à une même position sur le disque, c’est-à-dire pour un même taux de déformation  
= 380 (marqués par un rectangle rouge sur la figure III.34). Ces deux états diffèrent par les 

vitesses de déformations, ̇=0,314 s-1 pour 1rpm et 0,628 s-1 pour 2rpm. Pour ce taux de 

déformation, la dureté des deux alliages est très différente 265 HV et 375 HV pour 1 et 2 rpm 

respectivement. 

 

Figure III.34 : États choisis pour l’analyse MET CuSn8 déformé par HPT, marqués 
par le rectangle rouge. 
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La figure III.35 présente les images de la microstructure du CuSn8 UFG (=380, 1 et 2 

rpm) obtenues en mode STEM, champ sombre (DF) et contraste Z (HAADF). Sur les 

micrographies HAADF, ni précipités riches en étain (attendus en contraste clair car l’étain est 

d’un numéro atomique supérieur au Cu), ni de ségrégations d’étain aux joints de grains ne sont 

observés. 

 

Figure III.35 : Micrographies STEM en champ sombre (DF) et HAADF du CuSn8 
UFG  =380 à différentes vitesses de déformation (a) �̇=0,314 s-1 et (b) �̇=0,628 s-1. 

 

Les distributions de tailles de grain ont été estimées à partir d’images enregistrées en 

mode TEM-champ sombre (figure III.36). On constate une différence de taille moyenne des 

grains significative entre les deux échantillons, 60 et 90 nm respectivement pour les vitesses de 

déformation  ̇ = 0,628 s-1 et ̇=0,314 s-1 (figure III.37). Cette différence de taille de grains ne 

permet cependant pas d’expliquer la différence de dureté de 100 HV constatée entre les deux 

états. En effet, si l’on considère uniquement la taille de grains comme facteur affectant la dureté 

(effet Hall-Petch, équation III.5), la différence de dureté attendue doit être de l’ordre de 50 HV. 

Cette différence de dureté est donc attribuée à une différence importante de densité de défauts 

(mâcles et dislocations) entre les deux échantillons. 
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Figure III.36 : Micrographies TEM en champ sombre du CuSn8 déformé par HPT  
=380 à différentes vitesses de déformation (a) �̇=0,314 s-1 et (b)  �̇=0,628 s-1. 

 

 

Figure III.37 : Distributions de tailles de grains déterminées à partir des images 
TEM en champ sombre du CuSn8 déformé par HPT ( =380) à deux vitesses de 

déformation différentes �̇=0,314 s-1 et 0,628 s-1. 

 

Cette intéressante évolution de la dureté reportée sur la figure III.30 révèle donc l’impact 

de la vitesse de déformation (température et temps du processus) sur les mécanismes de 

production et d’annihilation des défauts. En effet, des valeurs de dureté plus élevées et des 
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de ces observations, nous allons tenter de modéliser qualitativement le phénomène d’affinement 

des grains par déformation intense. 

Dans cette partie nous allons supposer que l’affinement de la taille de grains résulte 

uniquement de la création et de la réorganisation des dislocations (on néglige donc les mâcles 

et les lacunes). 

La microstructure des matériaux sera reliée à l’évolution de la densité de dislocations au 

cours du procédé HPT en tenant compte de plusieurs hypothèses afin de rendre compte de l’effet 

qualitatif de la température, la déformation appliquée, la vitesse de déformation et le 

pourcentage d’étain en solution solide. L’évolution de la densité de dislocations est déterminée 

par un équilibre entre μ la création et l’annihilation. La variation de la densité de dislocations, 

dépend ainsi du taux de production et d’annihilation de dislocations mobiles. Dès les premières 

étapes de déformation des dislocations sont formées, puis au fur et à mesure du procès, 

différentes évolutions ont lieu, elles sont schématisées sur la figure III.38. Elles peuvent 

notamment s’annihiler entre elles, dans les joints de grains ou bien former des cellules de 

dislocations (chapitre I, partie I.4.2). 

Le modèle proposé sera donc basé sur : 

− La production des défauts (dislocations) 

− Leur annihilation (soient entre elles, soient dans les joints de grains) 

− La création de cellules de dislocations ou nouveaux joints de grains.  

 

Figure III.38 : Schéma représentatif des différents modes d’annihilation des 
dislocations durant la déformation intense. 
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Un modèle simple peut alors être développé en s’inspirant du modèle de Kocks-Mecking 

[148], en représentant l’évolution de la concentration des dislocations en fonction du temps ( ) 

en fonction de plusieurs termes selon l’équation suivante : 

= � ̇ − � − �  
III.12 

Le premier terme  « � ̇  » présente la production des dislocations ou ̇  est la vitesse de 

déformation et � , est une constante positive. Ce terme dépend donc juste de la vitesse de 

déformation, lorsque celle-ci augmente on produit plus de défauts. 

Le deuxième terme «  �  » exprime deux phénomènes : L’annihilation des dislocations 

soit par des interactions entre elles, soit par la création de nouveaux joints de grains. �  est un 

facteur positif qui dépend de la température durant la déformation et du pourcentage de soluté. �  augmente lorsqu’on déforme à plus haute température puisque les dislocations sont plus 

mobiles, mais diminue avec le pourcentage de l’étain puisque les atomes d’étain interagissent 

avec les dislocations. 

Quant au dernier terme «  �  », il est utilisé pour inclure l’annihilation des dislocations 

aux joints de grains existants (avec d la taille de grain). Ce terme est inversement proportionnel 

à la taille de grains car il est proportionnel au rapport surface sur volume des grains. �  est un 

facteur qui dépend aussi de la température et du pourcentage de soluté. Il augmente lorsqu’on 

déforme à plus haute température et il diminue avec le pourcentage de soluté. Les différents 

termes sont détaillés dans le tableau III.5. 

Ainsi, ni la recristallisation dynamique ni le mouvement des joints de grains ne sont pris 

en compte dans ce modèle, on s’attache uniquement à trouver une solution stationnaire, 

représentative de la saturation observée expérimentalement. 
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Termes de l’équation III.12 Définition �  Taux de production �  
Fonction de la température durant le procès HPT et du 
pourcentage du soluté �̇ Vitesse de déformation �  
Fonction de la température durant le procès HPT et du 
pourcentage du soluté 

Tableau III.5: Les différents paramètres utilisés dans l’équation III.12 établie pour 
notre modèle. 

 

Pour ce faire, il est nécessaire d’exprimer l’évolution de la taille moyenne de grains en 

fonction de la proportion de nouveaux joints de grains (SJG) créée par unité de volume. Soit S 

la surface de joint de grains et V le volume d’un grains supposé sphérique, alors :  � ~ , on 

peut donc écrire: 

� ~ = + �� = + ��  
III.13 

 

Où  est la surface des joints de grains initiale et �  la surface de nouveaux joints de 

grains créée par unité de volume. 

En considérant que l’évolution de SJG avec le temps dépend de la concentration des 

défauts, alors : 

� �⁄ = �  
III.14 

D’où 
 

� �⁄ = ∫ �  
III.15 

Et 
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= + ∫�  

III.16 

 

Par ailleurs, la microdureté sera estimée à partir de la taille de grains d (Hall-Petch) et la 

densité des défauts C (écrouissage voir partie I.3.1 du chapitre I [11]) par la relation 

suivante [5] : 

� = � + �√ + � √  
III.17 

Où �  est la valeur de la dureté initiale. �  et �  sont deux constantes positives.  

Finalement, grâce à ces expressions on va pouvoir modéliser à la fois l’évolution de la 

taille de grains moyenne, la concentration de défauts (dislocations) et la dureté en fonction de 

plusieurs variables dépendantes du système (% soluté) et des conditions de déformation (vitesse 

et température). 

Pour ce faire, nous allons intégrer numériquement l’équation III.12 en considérant le 

système à différents pas de temps Δt, ainsi au nième  pas, la concentration de défauts Cn vaut : 

= − + ∆ � ̇ − � − − � −−  
III.18 

Et la taille de grains dn: 

= − + � ∆  
III.19 

Et la dureté HVn: 

� = � + �√ + � √  
III.20 
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La figure III.39.a montre les courbes obtenues par modélisation de l’évolution de la 

concentration de défauts avec la vitesse de déformation ̇ . Les courbes rouge, bleu et grise 

illustrent l’évolution des valeurs de la concentration de défauts avec le taux de déformation à 

des vitesses de déformation de respectivement 0,1, 1 et 2 rpm. On remarque que la concentration 

des défauts augmente en déformant plus vite. 

On observe sur la figure III.39.b qui représente l’évolution de la taille de grain en 

fonction du taux de déformation aux trois différentes vitesses, que plus on déforme rapidement, 

plus la taille de grains sera petite. 

L’évolution de la dureté en fonction du taux de déformation est représentée sur la figure 

III.39.c. La dureté augmente en déformant plus vite quel que soit le taux de déformation. Ces 

tendances sont en accord avec nos résultats expérimentaux (figure III.39.d). 

La déformation du CuSn8 à des grandes vitesses limite donc la restauration dynamique, 

conduisant à une augmentation de la concentration de défauts et à une diminution de la taille de 

grains. 

Notons que le modèle ne rend pas compte de la saturation observée expérimentalement 

pour les très grandes déformations. Il semble ainsi que la déformation des grains et la mobilité 

des interfaces (non prises en compte ici) soient un phénomène prépondérant aux très grandes 

déformations. 
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entre création et annihilation de dislocations et non par germination de nouveaux grains 

(recristallisation classique). 

Néanmoins, comme notre modèle ne rend pas compte de la saturation observée 

expérimentalement pour les très grandes déformations. Il semble ainsi que la déformation des 

grains et la mobilité des interfaces (non prises en compte ici) soient un phénomène prépondérant 

aux très grandes déformations. 
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IV. Propriétés du Cu et CuSn8 implantés à l’azote 

Nous avons vu dans le chapitre précèdent qu’une déformation plastique intense entraînait 

un durcissement massif du Cu et du CuSn8 par affinement de la taille de grain. L’implantation 

ionique d’azote peut potentiellement durcir en surface les alliages cuivreux [108]. Ce 

durcissement a été attribué à la formation de nitrures métastables Cu3N [101], [149], [150]. 

Notre objectif est d’abord d’étudier s’il est possible d’obtenir un durcissement supplémentaire 

de surface du Cu UFG. Nous allons en particulier nous intéresser à l’effet de la structure à grains 

ultrafins sur la profondeur implantée et à la nature des nitrures formées. 

Dans ce but, nous avons étudié différents échantillons implantés à l’azote : Cu et CuSn8 

à l’état initial et après déformation par HPT (les conditions de déformation sont données dans 

le tableau IV.1). 

 

Conditions de déformation par HPT du Cu et CuSn8 UFG implantés 

P 
(GPa) 

h     
(mm) 

N       
(rotation) 

Vitesse de rotation     
(rpm) 

T                
(ºC) � 

6 1 20 1 Sans chauffage ~ 600 

Tableau IV.1 : Conditions de déformation par HPT du Cu et CuSn8 implanté par 
l’azote. 

 

Compte-tenu des faibles profondeurs implantées (chapitre II, figure II.9) des mesures de 

nanodureté ont été réalisées sur du Cu recristallisé et du Cu UFG afin de révéler l’effet potentiel 

de l’implantation sur leur dureté superficielle. 

L’analyse structurale des couches implantées a été effectuée par DRX et MET. Ces 

résultats apportent notamment des informations sur l’influence des défauts introduits par SPD 

sur la nature et l’épaisseur de la couche implantée. La zone analysée par MET a été choisie à 5 

mm du centre des disques du Cu UFG et CuSn8 UFG ce qui signifie que le taux de déformation 

 est d’environ 600. 
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= � + ( � )ℎ 
IV.1 

Où  est une constante,  est le module de rigidité, b représente le vecteur de burgers,  

est la densité de dislocations statistiquement stockées et  est l’angle de l’indenteur. Nous avons 

observé une évolution similaire de la dureté en fonction de la masse appliquée par microdureté 

Vickers (voir chapitre II, figure II.14). 

Par ailleurs, il est intéressant de noter que la dureté du Cu mesurée par nano-indentation 

ne semble pas être affectée par la taille de grains (1,8±0,2 GPa pour le Cu recristallisé et 2,0± 

0,2 GPa pour le Cu UFG). A des profondeurs d’indentation entre 150 nm et 200 nm, Lim et al. 

[152], ont trouvé des valeurs de dureté similaires (1,25 GPa) sur du cuivre recristallisé et écroui 

(présentés sur la figure IV.2). Ils ont ainsi montré qu’une différence de dureté significative entre 

le Cu OFC recuit et laminé est observable seulement lorsque la profondeur d’indentation 

devient supérieure à 0,5 m. En effet à des profondeurs de pénétrations faibles la dureté n’est 

pas affectée par les joints de grains, la réponse est gouvernée par la nucléation et l’évolution 

des dislocations suite au contact entre l’indenteur et la surface de l’échantillon, ce qui explique 

le comportement similaire du Cu UFG et du Cu recristallisé [153]. 

 

Figure IV.2 : Variation de la dureté avec la profondeur d’indentation du cuivre 
OFHC recuit et écroui [152]. 

 

Néanmoins, il apparait clairement que l’implantation des ions azote dans le Cu 

recristallisé augmente significativement sa dureté de surface la portant de 1,8±0,2 à 3,6±0,5 

GPa. La même tendance est observée pour le Cu UFG, la dureté de sa surface variant de 2,0±0,2 

à 3,3 ± 0,7 GPa après implantation. 
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La figure IV.3 présente les diagrammes de rayons X obtenus sur la surface du Cu UFG, 

vierge (rouge) et implanté (bleu). Ils présentent deux pics de diffraction correspondant à la 

diffraction sur les plans (111) et (200) du cuivre. On ne constate pas d’affinement significatif 

des pics de diffraction après implantation, ce qui semble indiquer que la température de 

l’échantillon est restée inférieure à la température de recristallisation durant le traitement de 

surface (~227±7°C, chapitre III). Par ailleurs, la position de ces pics ne semble pas non plus 

affectée par l’implantation. Ceci semble indiquer qu’il n’y a pas ou très peu d’azote en solution 

solide dans le cuivre. Enfin, aucun pic supplémentaire, attribuable à des nitrures de cuivre ou 

d’étain n’est par ailleurs mis en évidence (la position du pic attendu pour la diffraction sur les 

plans (111) de la phase Cu3N [154] susceptible de se former est indiquée sur la figure IV.3.b). 

Malgré l’augmentation de dureté constatée, la diffraction des rayons X ne permet donc 

pas de mettre en évidence des modifications de structure ou des transformations de phases. Il 

se pourrait que l’épaisseur sondée soit trop importante ou bien que les fractions volumiques 

soient trop faibles. 

La structure de la couche implantée a été observée plus finement par microscopie 

électronique en transmission. 

 

Figure IV.4 : Image MET champ clair du Cu UFG après implantation ionique 
d’azote (zone implantée en rouge). 

 

L’analyse par MET conventionnelle « champ clair » du Cu UFG (figure IV.4) montre 

une couche d’environ 100 nm d’épaisseur sous la surface avec un contraste différent du reste 

du matériau (marquée par des traits rouges). L’épaisseur de cette couche est en accord avec 

l’épaisseur de la zone implantée déterminée par simulation avec SRIM (chapitre II). Au-delà 
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de cette couche de surface, la microstructure ne semble pas affectée et correspond bien à celle 

du cuivre UFG (figure IV.5).  

 

Figure IV.5 : Image STEM-BF du cuivre UFG implanté de l’azote. 

 

La taille de grain submicrométrique formée par HPT est en effet conservée durant 

l’implantation. Ceci confirme que la température des échantillons durant l’implantation est 

restée inférieure à la température de recristallisation du Cu UFG. 

 

Figure IV.6 : Image STEM-HAADF du cuivre UFG implanté de l’azote. 

 

Afin de mieux identifier les caractéristiques de la couche implantée, des images en 

STEM-HAADF « contraste Z » ont été réalisées (figure IV.6). Du bas en haut de cette 

micrographie nous pouvons distinguer les couches protectrices déposées lors de la préparation 

de la lame mince en FIB, puis la couche implantée d’environ 100 nm « marquée en traits rouges 
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en pointillées » contenant une grande densité de particules sombres. Plus en profondeur (jusqu’à 

200 à 400 nm) quelques particules sombres nanométriques semblent également apparaître 

(cercles rouges). Le mode STEM-HAADF produit un contraste résultant des interactions 

inélastiques, et est relié au numéro atomique Z. Ainsi les zones les plus sombres sont soit de 

moindre densité, soit riches en éléments légers. Nous pouvons donc suggérer que les 

nanoparticules observées contiennent ou bien de l’azote (nitrures) ou bien de l’oxygène 

(oxydes). 

Afin de quantifier la profondeur des zones implantées, nous avons tracé la distribution 

de l’épaisseur de la zone sombre (figure IV.8) mesurée à partir des images en mode STEM-

HAADF. Pour ce faire, une fenêtre d’une cinquantaine de nanomètre de large (figure IV.7.a) 

est sélectionnée pour tracer l’évolution de l’intensité du signal (figure IV.7.b). L’épaisseur de 

la zone sombre (car contenant des particules sombres), est ensuite estimée à partir de ce profil. 

L’épaisseur moyenne calculée à partir de cette distribution est de 73±12 nm, en accord 

avec la profondeur de pénétration d’azote dans le cuivre estimée par le logiciel SRIM. 

 

Figure IV.7 : (a) Image STEM-HAADF du Cu UFG implanté montrant la fenêtre 
utilisée afin de tracer le profil d’intensité (b) Profil d’intensité de la surface de l’échantillon 

vers le cœur permettant la mesure de l’épaisseur de la couche implantée. 
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Figure IV.8 : Distribution d’épaisseur de la zone contenant des nanoparticules 
sombres formées par implantation du Cu UFG  estimée à partir des images STEM-

HAADF. 

 

Pour étudier si les particules nanométriques étaient majoritairement des oxydes ou des 

nitrures, nous les avons analysées par spectroscopie de pertes d'énergie des électrons (EELS). 

 

Figure IV.9 : a) Image HAADF du Cu UFG implanté sur laquelle sont indiqués les 
zones où les spectres ont été extraits, b) spectres extraits : en rouge acquis au niveau des 

particules et en vert sur la matrice. 

 

Sur la figure IV.9.a (image HAADF), les cercles rouge et vert correspondent aux zones 

sur lesquelles les spectres EELS de la figure IV.9.b ont été enregistrés. 

− Sur le spectre rouge correspondant à un signal matrice + particules sombres, nous 

distinguons 2 seuils caractéristiques respectivement à 402,2 et 534,4 eV pouvant être 

associés respectivement aux seuils K de l’azote et de l’oxygène. Notons que le pic 
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correspondant au seuil K de l’azote est bien plus prononcé, confirmant l’implantation 

de cet élément. 

− Le spectre vert, acquis loin de la surface, ne révèle aucun de ces deux éléments, ce qui 

permet d’affirmer que l’azote et l’oxygène détectées ne proviennent pas d’une 

contamination liée à la préparation d’échantillon. 

Il faut toutefois noter que le seuil K de l’azote détecté sur les nanoparticules présente un 

décalage de 2 eV par rapport au seuil K de l’azote sous forme gazeux (N2) (figure IV.10). Ceci 

semble indiquer que l’azote ne serait pas sous forme de gaz dans des cavités mais bien lié au 

cuivre, probablement sous forme d’un nitrure. 

Ceci est corroboré par l’étude du seuil L du cuivre (figure IV.11.c) qui présente une 

allure différente entre la matrice et la surface implantée. 

 

Figure IV.10 : Seuil K de l’azote sur une nanoparticule (rouge) superposé avec celui 
du N2 [4]. 
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Figure IV.11 : Image HAADF (a), l’évolution des spectres EELS du seuil K de 
l’azote en fonction de la distance de la surface implantée du Cu UFG (b) et les spectres du 
seuil L du Cu en rouge au niveau des particules contenant de l’azote et en noir au niveau 

de la matrice. 

Pour suivre l’évolution du signal de l’azote (raie K) en fonction de la profondeur, nous 

avons acquis une série de spectres le long de la fenêtre tracée sur l’image HAADF de la figure 

IV.11.a. Ces spectres sont tracés en fonction de la distance à la surface sur la figure IV.11.b. 

Nous observons que le pic est exacerbé au niveau de la zone sombre pour disparaître à environ 

100 nm de la surface. 

A partir de l’intégrale des pics associés à la raie K de l’azote tracés sur la figure IV.11.b, 

l’évolution du signal de l’azote en fonction de la distance à la surface est représentée en 

superposition du signal HAADF sur la figure IV.12. 

A partir de 10 nm de la surface, le signal de l’azote augmente depuis la surface pour 

atteindre un maximum au niveau de la zone sombre puis il diminue jusqu’à un minimum à 

environ 75 nm. 

Ces variations sont corrélées à la variation du signal HAADF. Cette évolution révèle la 

présence de l’azote majoritairement au niveau des particules sombres sur une profondeur 

d’environ 70 nm. 
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Figure IV.12 : Image HAADF (a) et la superposition du profil d’azote (obtenue à 
partir des spectres EELS de la figure IV.11) et de l’évolution de l’intensité du contraste 

HAADF en fonction de la distance à la surface du Cu UFG. 

 

Pour déterminer la structure cristallographique de ces particules, nous avons effectué une 

analyse en diffraction électronique. Sur le cliché de la figure IV.13 pris dans la zone contenant 

des particules sombres, on distingue des taches caractéristiques du Cu cfc, plusieurs taches 

attribuées au Cu3N (Cubique, anti-ReO3[155]) (111), (011), (210) et (121) ainsi qu’une tache 

de diffraction qui peut être attribuée au Cu2O (111) ou bien au Cu3N (011). Ces observations 

corroborent les résultats EELS et confirment donc la présence de nanoparticules de nitrures de 

cuivre dans la surface implantée avec peut être de nanoparticules d’oxydes de cuivre. 
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par l’implantation fait environ 100 nm et la taille de grains est globalement conservée à cœur 

(figure IV.15.a et b). Notons également qu’il existe toujours une densité de mâcles élevée 

(surlignées par un carré sur la figure IV.15.b). 

 

Figure IV.15 : Images MET en champs clair montrant (a) la surface du CuSn8 UFG 
après implantation d’azote, (b) mâcles de déformation marquées en vert. 

 

La figure IV.16 présente des clichés de diffraction obtenus dans la couche implantée de 

l’échantillon CuSn8 UFG implanté. Nous pouvons discerner la présence de tâches attribuables 

au Cu cfc, à l’oxyde du cuivre CuO ou bien au SnO2 et au Cu3N formée durant l’implantation 

de l’échantillon. 

Ainsi, des nanoparticules de Cu3N et CuO (ou SnO2) ont été formées durant 

l’implantation. Notons que le nitrure d’étain (Sn3N4) [156]–[158] n’a pas été détecté. 

 

Figure IV.16 : Clichés de diffraction sur du CuSn8 UFG et implanté montrant des 
tâches correspondants au nitrure Cu3N et à l’oxyde CuO ou au SnO2. 
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Les images STEM-HAADF (figure IV.17.a et c) obtenues, mettent bien en évidence la 

formation d’une zone contenant ces particules qui apparaissent sombres (similaire à celle 

observée sur le Cu UFG implanté). A partir de l’intensité du contraste HAADF, nous avons 

tracé la distribution de l’épaisseur de cette zone contenant des particules sombres (nitrures et 

oxydes de cuivre)  (figure IV.18.a). Son épaisseur moyenne vaut environ 120 ±20 nm, elle est 

supérieure à celle trouvée pour le Cu UFG implanté (~75nm), (figure IV.18.b). On peut 

également remarquer sur la figure IV.18.b que la distribution est étalée vers les grandes 

épaisseurs. Il pourrait s’agir d’un effet de la densité de défauts élevée (notamment les grains 

mâclés) dans le CuSn8 UFG. 
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Figure IV.18 : a) Distribution de l’épaisseur de la zone contenant des particules 
sombres formées après implantation du CuSn8 UFG et b) Superposition des distributions 

de l’épaisseur de la couche sombre du Cu UFG en rouge et du CuSn8 UFG en bleu, 
(estimation à partir des images STEM-HAADF). 

 

En effet, une forte densité de mâcles a été observée sur les images en mode STEM-DF 

(figure IV.17.d et f) et une observation attentive des images acquises simultanément en mode 

STEM-HAADF (figure IV.17.c et e) révèle la formation de nanoparticules sombres le long de 

ces mâcles. Ainsi, ces défauts semblent jouer un rôle important au cours de l’implantation sur 

la germination de la phase Cu3N. 

La fraction volumique estimée de la même manière que pour Cu UFG à partir des images 

STEM-HAADF vaut environ 4%. 

Pour comparer la profondeur de pénétration de l’azote simulée par SRIM (chapitre II) à 

la profondeur de la zone sombre nous présentons sur la figure IV.19 (en rose) deux profils de 

variation de l’intensité du contraste HAADF en fonction de la distance à la surface du CuSn8 

UFG implantée. Nous observons que le pic de l’azote s’ajuste bien avec le minima de l’intensité 

du contraste HAADF (zone sombre) et que la zone implantée est du même ordre de grandeur 

que la zone sombre. 
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Figure IV.19 : Superposition du profil du pourcentage d’azote obtenu par le logiciel 
SRIM (courbes en bleu) avec 2 différentes courbes d’intensité HAADF extraites de deux 

différentes zones en fonction de la distance de la surface implantée du CuSn8 UFG. 

 

La figure IV.20 présente une image de la surface implantée et la superposition de 

cartographie EFTEM réalisées au seuil d’énergie appartenant respectivement à l’azote (en 

rouge), l’oxygène (en bleu) et au carbone (en jaune). 

Ces cartographies montrent la présence du carbone dans la couche protectrice déposée 

par FIB, ainsi que la présence de nanoparticules riches en oxygène et azote jusqu’à une 

profondeur d’environ 85 nm. Comme pour le Cu UFG, une analyse EELS sur les seuils N (K), 

O(K) et Cu (L) a été réalisée. 

 

Figure IV.20 : Cartographies obtenues par analyse EFTEM sur le CuSn8 UFG 
implanté d’azote (a) image non filtrée et (b) superposition d’images filtrées aux seuils de C, 

O et N (K). 
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Figure IV.21 :a) Image STEM HAADF du CuSn8 UFG implanté montrant les zones 
où les spectres EELS ont été acquis, b) Spectres obtenus aux seuils K de l’azote et de 

l’oxygène c) Superposition du pic expérimental de l’azote (400 eV) avec celui du N2 d’après 
[159] et d) Seuil L du cuivre, en rouge ceux extraits de la zone sombre et en noir de la 

matrice loin de la zone implantée. 

 

Sur la figure IV.21.a (image HAADF) les rectangles indiquent les zones spatiales où les 

spectres des figures IV.21.b et d ont été extraits. 

Concernant les spectres acquis au niveau des seuils K de N et de O (figure IV.21.b), nous 

distinguons au niveau des particules sombres le seuil caractéristique de l’azote mais pas celui 

de l’oxygène. Comme attendu, aucun pic correspondant à de l’azote ou à de l’oxygène n’est 

observé loin de la surface. Le pic indiquant la présence d’azote dans la couche implantée est 

décalé de 2 eV par rapport à celui de l’azote gazeux (N2) comme c’était le cas pour la couche 

implantée du cuivre (figure IV.21.c). Ainsi, le même type de nitrure s’est probablement formé 

dans Cu UFG et CuSn8 UFG. 

Les spectres acquis au niveau du seuil L du Cu (figure IV.21.d), montrent que la forme 

de celui-ci change au niveau des particules sombres (en rouge), comme observé dans Cu UFG 

implanté. 
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Figure IV.23 : Clichés de diffraction électronique sur du CuSn8 recristallisé et 
implanté : (a) zone implantée indiquée par 1 sur la figure IV.22, et (b) proche de la surface 

indiquée par 2 sur la figure IV.22 (zone implantée + zone à fort contraste observée par 
MET) (des taches allongées ont été observées et sont marquées en rouge). 

 

Les clichés de la figure IV.23 acquis au niveau de la zone implantée révèlent la présence 

de nitrure de cuivre Cu3N. Nous pouvons également distinguer la présence de tâches allongées 

sur le cliché obtenu dans la zone à fort contraste (figure IV.23.b). Celles-ci sont caractéristiques 

de faibles désorientations cristallines résultant d’une grande densité de défauts créés par 

l’implantation. 
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Figure IV.24 : Images STEM du CuSn8 recuit et implanté: (a), (c) et (e) STEM-BF 
et (b), (d) et (f) STEM-HAADF, sur lesquelles nous avons marqué la zone implantée 

(rouge) et la zone à fort contraste (jaune). 

 

Sur la figure IV.24.a, c et e, nous montrons des images en STEM-BF (champ clair) et les 

HAADF correspondantes (figure IV.24.b, d et f). 
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Les images en champ clair STEM confirment la présence d’une zone à fort contraste et 

riche en défauts à environ 150 nm de la surface produite sous implantation (figure IV.24.a, c et 

e). 

Grâce aux images HAADF, comme dans le Cu UFG et CuSn8 UFG nous observons des 

particules sombres sous la surface. Notons qu’au niveau de la mâcle (figure IV.24.e et f), aucune 

particule de nitrure de cuivre n’est mise en évidence. 

La fraction volumique estimée à partir des images STEM-HAADF vaut environ 4% 

égale à la fraction volumique des particules de nitrure de cuivre dans le Cu UFG et le CuSn8 

UFG. 

A partir des micrographies STEM-HAADF, nous avons tracé la distribution d’epaisseur 

de la couche contenant les particules d’oxydes et de nitrures de Cu (figure IV.25.a). L’épaisseur 

moyenne de la zone sombre est de 75 ±15 nm, nettement inférieure à celle mesurée pour CuSn8 

UFG (~120 nm). La superposition des trois distributions (figure IV.25.b) montre clairement que 

la distribution du CuSn8 UFG est décalée vers les valeurs d’épaisseur plus élevées prouvant 

ainsi la contribution significative des défauts cristallins formés par déformation intense (joints 

de grains et mâcles). 

 

Figure IV.25 : a) Distribution de l’épaisseur de la zone contenant des particules 
sombres formées par implantation du CuSn8 recuit et estimée à partir des images STEM-

HAADF b) Superposition des distributions de l’épaisseur de la couche sombre du Cu UFG 
en rouge et du CuSn8 UFG en bleu et du CuSn8 recristallisé en vert. 

 

A partir d’images EFTEM, nous avons tracé des profils d’intensité du contraste des 

images filtrées en énergie au seuil du carbone, de l’azote et de l’oxygène sur la même zone 
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Figure IV.27 : a) Image HAADF sur laquelle nous avons encerclé la zone spatiale 
d’où a été extrait un spectre b) pic de N du spectre acquis au niveau des particules (en 

rouge) et superposé au pic du N2 gazeux (en bleu) [159]. 

 

Comme pour le Cu UFG, l’évolution des spectres de pertes d’énergie au niveau du seuil 

K de l’azote a été tracée en fonction de la distance à la surface ainsi que les spectres EELS au 

seuil L du Cu où le pic d’azote est intense (rouge) et où le pic d’azote est absent (noir) (figure 

IV.28). Comme précédemment, le changement de l’allure du spectre indique un changement de 

l’environnement chimique du Cu au niveau de la zone contenant de l’azote. 

 

Figure IV.28 : Image HAADF (a), évolution des spectres EEL du seuil K de l’azote 
en fonction de la distance à la surface implantée du CuSn8 recuit (b) et les spectres du seuil 
L du Cu en rouge au niveau des particules contenant de l’azote et en noir au niveau de la 

matrice. 
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La figure IV.29 montre la superposition de l’évolution du signal de l’azote en fonction 

de la distance à la surface (en vert) avec l’évolution de l’intensité du contraste HAADF en rose. 

A partir de 15 nm de la surface, le signal de l’azote augmente pour atteindre un maximum 

au niveau de la zone sombre, puis diminue jusqu’à un minimum à environ 80 nm. 

Avec l’augmentation du signal de l’azote, on observe une diminution de l’intensité du 

contraste HAADF et cette évolution révèle comme pour CuSn8 UFG la présence d’azote juste 

au niveau des particules sombres. 

 

Figure IV.29 : Superposition du profil de l’azote (obtenu à partir des spectres EELS 
de la figure IV.28) et de l’évolution de l’intensité du contraste HAADF en fonction de la 

distance à la surface du CuSn8 recuit et implanté. 

 

Pour conclure, l’analyse du CuSn8 recristallisé et implanté a montré comme pour les 

autres échantillons implantés la formation de la phase Cu3N. Par contre, nous n’avons pas 

observé de précipitation au niveau de la mâcle de recristallisation. Notons également qu’il existe 

une zone de défauts d’une centaine de nanomètre sous la couche de nitrures créée lors de 

l’implantation de l’échantillon. 
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En effet, il est bien connu que les joints de grains et les dislocations peuvent agir comme 

des court-circuits de diffusion [162], [163]. 

Le coefficient de diffusion effectif peut être défini en fonction de la fraction des atomes 

associées soit aux joints de grains � , soit aux dislocations g [164], [165] : 

= � � + ( − � ) +  
IV.3 

Avec DJG et Dd les coefficients de diffusion au niveau des joints de grains et des 

dislocations respectivement. 

Puisqu’il n’existe pas de données dans la littérature portant sur le coefficient de diffusion 

de l’azote dans le cuivre [92], nous allons considérer l’auto-diffusion du cuivre (également 

nécessaire pour la création du Cu3N). 

Le coefficient de diffusion au niveau des dislocations s’écrit : 

= exp −  IV.4 

Avec = , . − /  et = ,  � [166]. D’où le coefficient de diffusion à 

80°C (température estimée durant l’implantation) du Cu au niveau des dislocations D , =, . − / . 

Le coefficient d’auto-diffusion du cuivre à 80°C vaut , = , . − /  [167]. 

Donc  D���,����,�� ~ , . . 

Le coefficient d’auto-diffusion au niveau des joints de grains dans le cuivre est donnée 

par [168]: 

D� , = � exp − �
 IV.5 

Avec � = , . − /  et � = ,  �, ce qui donne à 80°C, D� , =, . − / . Ainsi  D����,����,�� ~ , . , et les joints de grains jouent donc un rôle majeur 

sur la diffusion. Leur plus forte proportion dans le CuSn8 UFG (taille de grains 130nm contre 

380nm pour Cu UFG) favorise la diffusion des espèces chimiques durant l’implantation ionique 

et donc la formation d’une couche contenant des nitrures Cu3N plus épaisse. 
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La germination des nitrures peut aussi être affectée par les défauts. Dans le cas d’une 

germination homogène, l’énergie libre de la formation d’un germe s’écrit [169]: ∆ = −�∆ � + �∆ + ∆  
IV.6 

Où : ∆ � : est la variation d’énergie libre volumique due à la formation 

de la nouvelle phase. 

 ∆  : terme qui traduit la formation d’une nouvelle interface. 

 ∆  :  énergie élastique volumique due aux contraintes liées à la 

différence des volumes atomique (déformation élastique du 

réseau cristallin de la matrice). 

      V : volume du précipité 

En supposant que le germe est sphérique de rayon r, l’énergie interfaciale par unité de 

surface   (J.m-2) est isotrope, on explicite : 

∆ = − ∆ � − ∆ +  IV.7 

La germination sur les défauts présents dans un cristal tels que les joints de grains, les 

dislocations et les fautes d’empilements est dite hétérogène. Elle est énergétiquement plus 

favorable que la germination au sein de la matrice car elle permet de réduire  ∆  ou ∆ . 

Si la formation d’un germe entraine la destruction d’un défaut, de l’énergie libre ∆  

sera libérée, ce qui réduira la barrière de germination, d’où [16]: 

∆ ℎé = − ∆ � − ∆ + − ∆  IV.8 

Par exemple, l’énergie libre d’un système joints-précipité est plus faible que celle d’un 

système matrice-précipité. En effet, le germe élimine une portion du joint de grains (ou bien 

mâcles) pour créer une interface matrice-précipité tout en diminuant le terme ∆ . 
Les dislocations relaxent les contraintes dues à la formation du germe de structure 

différente, elles réduisent la contribution du terme élastique ∆ . Ainsi la barrière de 
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germination sur les dislocations, les joints de grains et les mâcles peut être significativement 

inférieure à celle dans la matrice.  

Lors de la germination de Cu3N, l’azote provient de la solution solide dans le cuivre ou 

de la ségrégation sur un défaut. Dans tous les cas, il contribue de manière négligeable au volume 

molaire de Cu cfc, ce qui n’est pas le cas dans Cu3N. La formation du nitrure entraine 

nécessairement un gonflement important et donc une contrainte locale de compression dans la 

matrice Cu autour des précipités. La zone au niveau des dislocations, où il existe un champ de 

contrainte de tension est donc à priori un site plus favorable pour la germination de nitrures de 

cuivre. 

Le flux de germination dans le CuSn8 UFG serait donc plus élevé à cause d’une plus 

grande densité des défauts engendrés par la déformation intense (cf chapitre III, paragraphe 

III.7). Cette hypothèse semble confirmée par la présence de nombreux Cu3N aux niveaux des 

mâcles dans le CuSn8 UFG (figureIV.17). Cependant il est intéressant de noter qu’une plus 

forte densité de nitrures n’a pas été observée le long des mâcles de recristallisation dans CuSn8. 

Il est probable qu’elles soient parfaitement relaxées, sans défauts intrinsèques (débris de 

dislocations) et qu’aussi elles n’offrent pas les conditions idéales (distorsions locales du réseau 

cristallin) pour la germination du Cu3N. 

Les schémas de la figure IV.30 récapitulent toutes les observations réalisées par 

microscopie électronique en transmission sur les trois différents états implantés, Cu UFG (a), 

CuSn8 UFG (b) et CuSn8 recuit (c). 
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Figure IV.30: Représentation schématique des observations après implantation de la 
microstructure du a) Cu UFG, b) CuSn8 UFG et c) CuSn8 recuit. 

 

Les nitrures formés lors de l’implantation d’azote affectent la dureté superficielle. Celle-

ci a été estimée avec une profondeur d’indentation de 50 nm (valeur expérimentale minimale) 

inférieure à l’épaisseur de la couche implantée (environ 100 nm) mais supérieure à celle 

préconisée par la règle des 10% de Bückle [170], nos mesures sont donc potentiellement 

influencées par le substrat (dureté sous-estimée). 

Dans ces conditions, aucune différence de dureté de surface du Cu UFG et Cu 

recristallisé vierges n’a été observée par nanoindentation. La profondeur d’indentation de 50nm 

ne permet donc pas de mettre en évidence l’effet des défauts présents dans le Cu UFG. A cette 

profondeur d’indentation, les interactions entre dislocations et joints de grains sont 

statistiquement peu nombreuses car la taille de grains est très supérieure au volume plastifié 

comme représenté schématiquement sur la figure IV.31.a et b. Après implantation de l’azote, 

les particules de nitrures de cuivre formées à la surface de l’échantillon (représentées en noir 

sur la figure IV.31.c et d) affectent la réponse mécanique et se traduisent par une augmentation 

de la dureté de la surface. 
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Figure IV.31 : schéma de l’interaction entre l’indenteur et la surface des 
échantillons, (a) recristallisé non implanté (b) UFG non implanté, (c) recristallisé implanté 

et (d) UFG implanté. 

 

En supposant que les particules de Cu3N sont distribuées d’une façon homogène dans la 

couche implantée et qu’elles ne sont pas cisaillables, la variation de la limite élastique liée à la 

présence des précipités [72], peut s’écrire comme : ∆τ = MβGb/L 
IV.9 

Avec  une constante (=0,28), M le facteur de Taylor (M=3,64 pour le cuivre), G et b 

respectivement le module de cisaillement et le vecteur de Burgers du cuivre (G=46 GPa et 

b=2,56x10-10 m) et L la distance moyenne entre les précipités. En supposant les particules 

réparties de manière homogène, cette distance peut être estimée à partir de la densité numérique 

de particules de Cu3N ( �) (L=1/ � 1/3). Elle est ainsi d’environ 20 nm, ce qui 

donne ∆τ = ,  GPa. La transcription de cette contrainte de cisaillement en incrément de dureté 

est difficile à évaluer exactement, néanmoins il est intéressant de noter que l’ordre de grandeur 

est tout à fait comparable aux valeurs expérimentales (∆H = ,  GPa et ,  GPa pour le Cu 

recristallisé et le Cu UFG respectivement).
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Conclusions générales et perspectives 

Ce travail de thèse avait comme ambition l’étude du comportement mécanique et de 

l’évolution de la microstructure du cuivre pur et du bronze monophasé contenant 8 % massique 

d’étain nanostructurés par déformation plastique et implantés à l’azote. Le choix de l’alliage 

CuSn8 était motivé notamment par l’effet bénéfique de l’étain sur la résistance à la corrosion 

du Cu. 

Le premier objectif de l’étude portait sur la compréhension de l’influence des paramètres 

de la déformation plastique par laminage et par HPT sur la dureté et la microstructure du Cu et 

CuSn8. 

Il ressort de cette étude que l’étain en solution solide favorise l’affinement de grains par 

déformation plastique intense. Cet effet est uniquement attribué aux interactions entre le soluté 

et les défauts puisque la solution solide métastable ne se décompose pas au cours de la 

déformation. 

Lorsque la vitesse de déformation par HPT devient trop importante (2 rpm), un 

échauffement significatif (T>150°C) est observé. Il induit un accroissement des phénomènes 

de restauration dynamique dans le cuivre et donc un adoucissement. Cependant pour le CuSn8, 

cette plus grande vitesse de déformation limite la restauration dynamique et la dureté atteint 

plus rapidement la valeur à saturation. 

L’étude de la stabilité thermique de la microstructure formée après déformation plastique 

a montré qu’après recuit du Cu à grains ultrafins, la dureté est affectée significativement par 

une forte densité de mâcles de recuit. Par ailleurs, l’ajout d’étain en solution solide retarde la 

recristallisation alors que la densité de défauts et donc la force motrice sont plus importantes. 

Ainsi le soluté joue un rôle majeur en entravant les dislocations et en ralentissant le mouvement 

des joints de grains. 

Un modèle prenant en compte la production et l’annihilation de dislocations a été 

développé. Il permet de reproduire qualitativement l’influence des paramètres du procès sur 

l’évolution de la microstructure et de la dureté. Ainsi, les microstructures produites par HPT 

semblent être contrôlées par un équilibre entre la création et l’annihilation de dislocations et 

non pas par germination de nouveaux grains. Le modèle réalisé ne rend pas compte de la 

saturation observée expérimentalement pour les très grandes déformations. Il semble ainsi que 
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la déformation des grains et la mobilité des interfaces (non prises en compte ici) soient des 

phénomènes prépondérants à très grandes déformations. 

La deuxième partie de ce travail présentée dans le chapitre IV a été consacrée à l’étude 

des propriétés mécaniques et microstructurales de la surface implantée du Cu et du CuSn8.  

L’implantation du Cu recristallisé et UFG entraîne un durcissement significatif de la surface 

malgré la faible épaisseur de la couche implantée. L’étude structurale par MET montre que ce 

durcissement est dû à la formation de particules de nitrures de cuivre (Cu3N).  

L’analyse du CuSn8 recristallisé et implanté a montré la formation d’une couche sous-

jacente à forte densité de défauts qui n’a pas été observée sur les matériaux UFG implantés. 

Elle résulte probablement de l’agglomération des défauts ponctuels créés par l’implantation. 

Elle n’apparait pas dans Cu UFG et CuSn8 UFG, probablement parce que les nombreux joints 

de grains jouent le rôle de puits pour ces défauts. 

Les couches contenant des nitrures de cuivre sont plus épaisses dans le CuSn8 UFG (120 

nm) que dans le Cu UFG et le CuSn8 recristallisé (75 nm). L’observation de la microstructure 

du CuSn8 UFG par STEM a révélé la présence de particules de nitrure de cuivre le long des 

mâcles de déformation. Cette observation nous a permis de conclure que les mâcles sont des 

sites favorables pour la germination des nitrures de cuivre. Par ailleurs, la diffusion de l’azote 

est probablement plus rapide dans le CuSn8 UFG car elle serait favorisée par la présence d’une 

grande densité de défauts tels que les dislocations et les joints de grains. 

Dans le cadre de ce travail, il n’a pas été possible d’évaluer toutes les propriétés 

mécaniques et fonctionnelles des matériaux élaborés. Ainsi, il serait maintenant intéressant de 

compléter cette étude par : 

− Des essais mécaniques permettant d’évaluer la limite d’élasticité, la ductilité, la tenue 

en fatigue et la résistance à l’usure. 

− Des mesures électriques, en particulier pour étudier l’impact des particules Cu3N (phase 

réputée pour sa haute résistivité électrique [171]–[173]) sur la résistance de contact. 

− Des mesures de la résistance à la corrosion et à l’oxydation afin de suivre l’impact des 

nitrures de cuivre sur la réactivité chimique de la surface. 

Par ailleurs, nous avons montré que l’alliage CuSn8 laminé présentait une dureté certes 

inférieures mais relativement proche de celle du CuSn8 UFG (déformé par HPT). Il serait donc 

également intéressant d’entreprendre des essais d’implantation sur le matériau laminé, en 
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particulier après laminage à grande vitesse de déformation ou à basse température pour 

favoriser le mâclage qui semble favoriser l’implantation d’azote. Un tel procédé est plus 

facilement industrialisable que le procédé HPT, il est donc plus intéressant pour de potentielles 

applications dans des contacteurs électriques.
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Résumé 

Les alliages de cuivre sont utilisés dans de nombreuses applications électriques car ils 
offrent un bon compromis de résistance mécanique, de résistance à la corrosion et de 
conductivité électrique. Cependant pour certaines applications comme les contacteurs 
électriques, des matériaux plus performants sont recherchés. L’affinement de la taille de grains 
et l’implantation ionique sont deux voies que nous avons explorées dans ce but. Afin d’obtenir 
un bon compromis entre la dureté, la résistance à la corrosion et la conductivité électrique du 
cuivre pur (λλ,λ0%) et un bronze commercial monophasé contenant 8 % massique d’étain ont 
été nanostructurés par déformation plastique intense, et ensuite implantés à l’azote. 

Dans un premier temps, nous avons étudié l’évolution de la dureté des matériaux que 
nous avons corrélée aux changements microstructuraux induits par déformation plastique 
intense. Grâce à la microscopie électronique en transmission (MET) et la diffraction des rayons 
X (DRX), nous avons pu mettre en évidence la formation de grains ultrafins. Et nous avons 
prouvé que la solution solide CuSn métastable n’était pas décomposée au cours de la 
déformation. Par ailleurs, il a été montré que l’étain en solution solide favorise l’affinement des 
grains et que la déformation du CuSn8 à des vitesses plus rapides limite la restauration 
dynamique des défauts en engendrant une plus grande dureté. Un modèle qualitatif prenant en 
compte la production et l’annihilation de dislocations a été développé permettant de prédire 
l’influence des paramètres procès sur l’évolution de la microstructure et de la dureté. 

La stabilité thermique des nanostructures formées par déformation intense a également 
été étudiée, notamment par calorimétrie différentielle à balayage. Il a été montré que l’ajout 
d’étain en solution solide retarde la recristallisation alors que la densité de défauts et donc la 
force motrice est plus importante. 

Le Cu et le CuSn8 recristallisés et à grains ultrafins ont été implantés à l’azote. Il a été 
montré par nanoindentation que les duretés superficielles du Cu recristallisé et du Cu 
nanostructuré augmentent significativement après implantation. Nous avons mis en évidence 
par MET (SAED, STEM HAADF et EELS) la formation de nitrures de cuivre qui sont à 
l’origine du durcissement superficiel. Des nitrures de cuivre ont été également été formés dans 
le CuSn8 alors qu’aucun nitrure d’étain n’a été détecté. Par ailleurs, il est intéressant de noter 
que les défauts et notamment les mâcles formées après déformation intense semblent favoriser 
la diffusion de l’azote et être des sites de germination préférentielle des nitrures de cuivre. 

Mots clés: Alliages de cuivre, déformation plastique intense, grains ultrafins, stabilité 

thermique, implantation ionique, nitrures de cuivre, propriétés mécaniques. 
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Abstract 

Copper is the most used material in electrical field applications. For electrical contacts, 
its oxidation behavior, thermal stability and hardness is essential. In this work, we attempted to 
find the key to make strong, but also conductive metal with a high corrosion resistance by 
finding an appropriate copper microstructure and surface treatment. 

It is well known that material properties are determined by their microstructure. Also, it 
was seen that nitride films enhance the oxidation resistance and the surface hardness. Therefore, 
to achieve our goal, pure copper and a bronze alloy Cu-8wt. %Sn have been subjected to high 
pressure torsion to make ultra-fine-grains and the surface was then implanted with nitrogen 
ions. 

We have investigated the effect of deformation on the hardness and the thermal stability 
by Vickers microhardness and DSC measurements. It is shown that tin in solid solution delay 
the recrystallization of the UFG produced by HPT. Tin also promotes the grain refinement and 
limit the dynamic annihilation during HPT deformation. Furthermore, a correlation between the 
properties and the microstructure was done by SEM and TEM analyses. A qualitative model 
taking into account the production and annihilation of dislocations has been developed to 
predict the influence of process parameters on the evolution of microstructure and hardness. 

Recrystallized and UFG Cu and CuSn8 were implanted with nitrogen. It has been shown 
by nanoindentation that their surface hardness increase significantly after implantation. TEM 
analyses (SAED, STEM HAADF and EELS) demonstrated the formation of copper nitrides 
which cause superficial hardening. Copper nitrides were also formed in CuSn8 whereas no tin 
nitride was detected. Moreover, it is interesting to note that the defects (in particular 
deformation twins) seem to be preferential nucleation sites for copper nitrides. 

Keywords: Copper alloys, ultrafine grained material, thermal stability, nitrogen implantation, 
copper nitrides, ionic implantation, mechanical properties. 
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