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PARTIE I 
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I N T R O D.U C T I O N 

Ce travail a pour but d'augmenter notre connaissance des stades 

du développement de la microstructure recristallisëe et particu­

lièrement de leur influence sur la morphologie de celle-ci. Cela 

fait, nous tenterons d'établir la causalité des faits observés. 

Dans une première partie, nous construirons, sur la base de la 

littérature, un modèle de la recristallisation telle qu'elle y 

est généralement décrite. Nous soumettrons ensuite ce modèle à un 

test expérimental critique, défini de facon ê nous permettre de 

juger de la concordance entre le modèle théorique utilisé et la 

réalité expérimentale. L'utilisation de traitements thermiques 

non conventionnels devrait notamment nous permettre de jeter une 

lumière nouvelle sur le rôle respectif de la germination et de la 

croissance dans le développement de la microstructure recristalli­

sëe. La morphologie de celle-ci devra être analysée en détail 

tant aux stades intermédiaires que dans l'état final, car elle 

fournit vraisemblablement une des clés de la compréhension de la 

recristallisation. Nous tenterons de 1a caractériser par des para­

mètres établis sur des bases statistiques à l'aide de la métallo-

graphie quantitative appliquée 5 des observations faites en micro­

scopie optique. 



Dans une deuxième partie, nous considérerons les liens qui exis­

tent entre les paramètres de la structure déformée et la morpholo­

gie de la microstructure issue de la recristallisation. Nous nous 

intéresserons plus spécialement au rôle que joue l'énergie 

stockée par la déformation plastique dans le métal. Nous la déter­

minerons par calorimetrie pour différents états déformés et nous 

pourrons ainsi mesurer son influence sur les processus de recris­

tallisation. 

Nous terminerons enfin ce travail par une troisième partie, de 

synthèse, où nous ferons le bilan des résultats obtenus et exami­

nerons les modifications qu'il faut éventuellement apporter aux 

idées généralement admises en matière de recristallisation. 
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2. C O N S I D E R A T I O N S F O N D A M E N T A L E S 

Dans ce chapitre, nous allons essayer de cerner à partir de la 

littérature les idées maîtresses des nombreuses recherches menées 

sur le sujet par des générations de chercheurs. Nous tenterons 

également d'en tirer une vue synthétique du développement de la 

structure de recristallisation. Nous pourrons alors déterminer 

les expériences capables de nous fournir des résultats suscepti­

bles de compléter la vision actuelle en la matière. 

Notons encore que, dans ces considérations fondamentales, les mé­

taux seront supposés purs et que les atomes étrangers ne joueront 

un rôle que lorsque leur présence sera spécifiquement mentionnée. 

2.1. La recristailisation considérée comme une transformation 

11 y a une quarantaine d'années, les bases quantitatives de la 

vision actuelle de la recristallisation furent établies par John­

son et Mehl [1] et par Avrami [2] en étendant les théories des 

transformations de phases. Les modèles développés par ces auteurs 

sont bâtis sur les phénomènes de germination et de croissance 

tels qu'ils étaient alors connus pour différents cas de transfor­

mations activées thermiquement. 

L'équation de la forme : 

x = l - exp(-Btk) 

(où x est la f rac t ion du volume transformé, t le temps, B et k 

des constantes du système) proposée par Avrami, décr i t assez bien 

l ' a l l u r e générale de la courbe sigmoidale obtenue expérimentale­

ment. Ce n'est d 'a i l l eurs pas là que résidai t le problème. En ef­

f e t , la fonction mathématique représentant une courbe sigmoï-



dale étant connue bien avant lui, les modèles ne débouchant pas 

sur des équations de ce type pouvaient être éliminés d'emblée. 

En revanche, les caractéristiques propres aux modèles adoptés 

pour la germination et la croissance influent sur les valeurs 

des coefficients B et k, qui règlent la forme particulière des 

courbes théoriques. L'exposant k, par exemple, dépend de la di-

mensionnalité du processus de recristallisation. Avrami propose 

3 < k < 4 pour un développement tridimensionnel des nouveaux 

grains tel qu'il est généralement observé dans les matériaux mas­

sifs. 

L'hypothèse faite par Avrami pour adapter les modèles de trans­

formations à la description de la recristallisation est : 

- Le taux de germination dépend du degré de déformation. 

Deux hypothèses supplémentaires importantes proviennent du cadre 

général du modèle des transformations de phases : 

- Le taux de germination diminue au fur et à mesure du déroule­

ment du processus. 

- La croissance des germes se fait à une vitesse constante et 

isotrope. 

De plus, l'hypothèse implicite supplémentaire suivante découle 

aussi du traitement mathématique utilisé par Avrami : 

- Chaque volume considéré, aussi petit soit-il, est supposé su­

bir la transformation d'une facon représentative de ce qui se 

passe dans l'ensemble du volume étudié. 

De ces quatre hypothèses, les deux dernières sont certainement 

attaquables, car toutes les observations faites montrent que : 
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- La croissance des nouveaux grains se fait par des mouvements 

spasmodiques plutôt que réguliers et qu'elle est loin d'être 

isotrope. 

- La recristallisation se produit dans le volume déformé de fa­

con très hétérogène. 

L'objection principale â la théorie d'Avrami vient toutefois du 

fait que l'immense majorité des expériences menées dans le cadre 

de la recristallisation donnent pour k des valeurs comprises en­

tre 0,5 et 1,5 [3]. Selon le modèle d'Avrami, ces valeurs déno­

tent une croissance unidimensionnelle des nouveaux grains. Ses 

conclusions sont donc en contradiction flagrante avec la réalité 

des phénomènes observés.' 

La théorie d'Avrami présente nonobstant le grand avantage d'es­

sayer de décrire la recristallisation dans sa globalité, de ses 

débuts 3 son aboutissement. Ses faiblesses proviennent vraisem­

blablement du fait que la germination aussi bien que la crois­

sance des nouveaux grains procèdent de nombreux mécanismes con­

currents, se développant simultanément â différents endroits de 

la matrice écrouie. Il paraît ainsi difficile de prendre théori­

quement en compte les contributions particulières â chacun de 

ces phénomènes et l'hétérogénéité de leurs apparitions pour les 

intégrer dans une description d'ensemble satisfaisante. 

D'autre part, le principe même de la transposition de considéra­

tions thermodynamiques des transformations de phases dans la re­

cristallisation semble pour le moins sujet à caution. Le chapitre 

suivant mettra en évidence quelques-unes des différences fonda­

mentales qui existent entre ces deux modifications structurales. 
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2.1.1. Recristallisation et transformations de phases, 

différences et analogies 

Si la recristallisation peut être considérée comme une transfor­

mation, puisqu'elle change l'arrangement atomique, elle présente 

néanmoins des différences fondamentales par rapport aux transfor­

mations de phases. 

En effet, bien que la structure issue de la recristallisation re­

présente une transformation de la structure initiale, au sens pre­

mier du terme, les forces motrices et les conditions thermodynami­

ques qui y président sont d'une nature totalement différente de 

celle qui est la leur lors des modifications structurales appor­

tées par les véritables transformations de phases. 

En effet, lors des transformations de phases, la force motrice 

est donnée par la différence d'énergie libre qui existe entre les 

deux phases en concurrence. 

T 

Fig. 1,2.1. Représentation schématique de la var iat ion de l 'éner­
gie l i b re de deux phases en fonction de la tempéra­
ture. 
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La si tuat ion énergétique des deux phases est symbolisée dans la 

f igure 1.2.1. Selon les conditions thermodynamiques fixées par 

les variables d 'é tat ( i c i la température et la pression, cette 

dernière étant maintenue constante), la différence entre g. et 

gR peut var ier de sorte que la s i tuat ion g. < gR est possi­

ble aussi bien que g. > gß . Dans ce dernier cas, la phase en 

équi l ibre thermodynamique est la phase B. Pour autant qu 'e l le 
A-* B dispose de l 'énergie d 'act ivat ion nécessaire A , g , la 

a 
phase A va se transformer en phase B, l ibérant alors au passage 

A-*B 
l 'énergie excédentaire A g 

Si maintenant on modifie la température et que g» devient plus 

pe t i t que g p , la transformation inverse se produira, moyennant 
B-A 

une certaine énergie d 'act ivat ion A , g . L e processus est 
A-* B 

donc totalement réversib le. Sa force motrice ( a g ou 
B-*A 

A g ) dépend des variables d 'état qui f ixent les conditions 

de l ' équ i l i b re thermodynamique. 

Pour la r e c r i s t a l l i s a t i o n , la s i tuat ion peut, en revanche, être 

schématisée ainsi : 

g. = énergie l i b re par 
atome 

Fig. 1.2.2. Représentation schématique des si tuat ions énergét i­
ques en concurrence lors de la r ec r i s t a l l i sa t i on . 



L'état A correspond à l'état déformé de la matière et l'état B à 

son état recristallisé sans confusion possible puisque la recris­

tallisation est irréversible. En effet, gR est toujours plus pe­

tite que g., ce qui crée l'irréversibilité réactionnelle. La 
A - B 

force motrice A g n'est pas ou peu fonction de la tempéra­
ture. Elle est fonction de la déformation plastique que le maté­
riau a subie [4]. 

L'atome qui se trouve dans la structure déformée est soumis à 

l'influence des tensions associées aux multiples défauts struc­

turaux créés par la déformation plastique, ce qui le place dans 

une position énergétique élevée. La recristailisation éliminant 

la quasi-totalité de ces défauts, l'atome qui se trouve dans la 

structure recristailisée ne peut être que dans une position éner­

gétique plus favorable. 

Il n'est pas question ici de situations considérées comme des 

états d'équilibre thermodynamique, fait courant dans les trans­

formations de phases. Quelles que soient les variables d'état, 

la structure déformée n'est jamais en état d'équilibre. 

La recristallisation est donc une "transformation" structurale 

qui permet au matériau d'approcher de l'état d'équilibre en per­

dant une partie de son énergie excédentaire. A la différence des 

transformations de phases, elle est totalement irréversible. 

Une autre différence fondamentale entre une transformation de 

phase contrôlée par la diffusion telle qu'elle est envisagée par 

Avrami et la recristallisation est précisément le rôle de la dif­

fusion dans ces deux phénomènes. 

Dans des transformations du type de la précipitation ou de la 

démixtion, la diffusion joue un rôle fondamental dans la crois­

sance de la nouvelle structure. Par conséquent, elle influence 

directement la cinétique de la transformation, puisqu'elle per­

met le changement de la composition chimique locale nécessaire 

à celle-ci. 
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Pour la recristallisation, en revanche, la diffusion ne participe 

pas au changement structural. Pour prendre place dans la nouvelle 

structure, les atomes ne font que des déplacements de l'ordre de 

la distance interatomique. Ce sont donc les problêmes de saut à 

l'interface, et non la diffusion, qui contrôlent la cinétique de 

la croissance des nouveaux grains. 

Les analogies qui existent entre la recristallisation et les 

transformations de phases sont essentiellement phénoménologiques. 

Ce sont des processus activés thermiquement dont les cinétiques 

présentent, dans certains cas, des aspects similaires. Leur 

avance se fait par mouvements d'interfaces. Le changement struc­

tural est accompagné naturellement d'une modification des pro­

priétés du matériau. 

Pourtant, comme nous l'avons montré précédemment, ces analogies 

au niveau des observations et de certains mécanismes ne résistent 

pas à une analyse de leurs causes, fortement différenciées. 

2.2. Théories de la recristallisation 

Toute une série de modèles propres à la recristallisation ont été 

développés pour remédier aux lacunes de la théorie d'Avrami. Ces 

travaux furent alors prétextes â nombre de vérifications prati­

ques visant à leur apporter la caution de l'expérimentation. Les 

théories formulées à propos de la recristallisation se séparent 

en deux groupes : 

- Celles propres à la germination de la recristallisation, 

- Celles décrivant la croissance des nouveaux grains. 

Dans les deux chapitres qui suivent, nous exposerons rapidement 

quelques-unes des théories "classiques" relevant de l'une ou 

l'autre de ces catégories. 
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2 .2 .1 . Les theories de la germination 

La germination de la rec r i s ta l l i sa t i on est la phase pendant la ­

quelle les embryons des grains de la nouvelle structure sont for ­

més et développés jusqu'au seuil de la s t a b i l i t é . El le est suivie 

par un processus de croissance de ces nouveaux c r i s t a l l i t e s me­

nant à l'accomplissement de la rec r i s t a l l i sa t i on . La séparation 

entre ces deux phases est déf in ie en fonction du modèle de germi­

nation adopté. La l i t t é ra tu re [ 5 , 6, 7, 8] mentionne au moins 

cinq modèles relativement plausibles. 

Nous nous bornerons i c i à une enumeration sommaire de ces d i f f é ­

rentes théories pour n'en retenir que les peints les plus v r a i ­

semblables. 

i ) La théorie classique de germination par f luctuat ions loca­

les d'énergie thermique. El le fu t dérivée par Burke et Turn-

bul l [9] d'une théorie propre à la çermination d'une phase 

solide dans un l iquide su r re f ro id i . Elle postule une germina­

t ion homogène causée par une f luctuat ion constante de l 'éner­

gie thermique locale. Cela conduit à l ' appar i t ion , puis à la 

d ispar i t ion de germes jusqu'à ce qu'une part ie d'entre eux 

deviennent surcr i t iques, donc que leur croissance puisse se 

fa i re avec une réduction de l 'énergie l ib re du système. On 

peut représenter cette s i tuat ion par le schéma f igurant sur 

la page suivante. 
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, 

germination 

I 

croissance 9i 

r 

= énergie libre 
atome 

= rayon du grain 

Fig. I.2.3. Représentation schématique de l'évolution de l'éner­
gie libre en fonction du développement d'un grain 
recristallisé. 

Dans la zone 1, c'est-à-dire lorsque le rayon r des germes 

est inférieure un rayon critique r , les embryons sont 

susceptibles d'être éliminés, car ils sont instables. En 

revanche, dès que r> r , dans la zone 2, les germes peu­

vent croître en provoquant une réduction de l'énergie libre 

du système. Ils sont alors considérés comme stables. Selon 

les utilisateurs de cette théorie classique, une région de 

la structure déformée peut être considérée comme un germe 

potentiel si elle remplit les trois conditions suivantes : 

1° Elle doit, pour assurer la présence d'une force motrice, 

avoir une densité de dislocations plus faible que son en­

tourage. 

2° Elle doit dépasser une taille critique. 

3° Il doit exister une mésorientation appropriée entre elle 

et son entourage, pour que l'interface ait une mobilité 

suffisante. 
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Il est clair que, comme le soulignent justement Wilbrandt 

et Haasen [10], des conditions d'une telle nature permettent 

de considérer toute région, tel un sous-grain ou une cellule 

du cristal déformé, comme un germe potentiel. Toutefois, ces 

germes potentiels, vu leur taille (de l'ordre de 1 p ) , re­

présentent un volume tel qu'il exclut toute possibilité d'ac-

tivation thermique. 

Les estimations faites par Byrne [11] de la taille critique 

des germes dans des conditions optimales donnent un rayon 

critique r = 0,6 nm. Ainsi, même si le processus est envi­

sageable, il paraît impossible de le mettre en évidence expé­

rimentalement. 

De toute manière, même si ce modèle permet une approche des 

phénomènes de germination, il demande des conditions éner­

gétiques si strictes qu'une contribution de ce type à la ger­

mination de la recristallisation peut être considérée comme 

hautement improbable [12]. 

ii) La germination par grossissement de sous-grains. Proposée 

indépendamment par Beck [13] et Cahn [14], elle fut dévelop­

pée ultérieurement par Cottrell [15]. Aussi porte-t-elle par­

fois le nom de Modèle de Cahn-Cottrell. Elle postule l'exis­

tence d'une sous-structure bien définie dans la matrice dé­

formée. Les conditions nécessaires au développement d'un 

sous-grain en tant que germe de recristallisation ne relè­

vent pas de considérations énergétiques, comme dans le mo­

dèle précédent, mais de sa mésorientation par rapport à ses 

voisins. 

Pourtant, comme le souligne Cahn lui-même [12 p. 56], ce pro­

cessus, à l'instar de celui du modèle i), implique une aug­

mentation de l'énergie libre locale, et nécessite donc vrai­

semblablement une activation importante. Cet aspect n'est 
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toutefois pas pris en compte dans le présent modèle, qui se 

base avant tout sur des considérations relatives à la méso-

rientation. 

Cette différence est essentielle puisque l'on sait que la re­

cristallisation est intimement liée â la mobilité des inter­

faces, laquelle dépend fortement de la mésorientation des 

parties en présence. Ce modèle nous semble donc mieux à même 

de refléter les phénomènes propres à la recristallisation. 

Schématiquement, le développement d'un germe se déroule 

comme suit : 

- Un sous-grain entouré de son sous-joint présente, par rap­

port è ses voisins, une mésorientation relativement impor­

tante. Les mêsorientations existant entre les sous-grains 

voisins sont supposées faibles. Si le sous-grain considéré 

grossit, il le fera au détriment de ses voisins directs, 

en déplaçant son sous-joint. Sa mésorientation augmente 

alors par incorporation des dislocations rencontrées. Lors­

que son interface se transforme en joint grand-angulaire, 

la phase de germination est considérée comme terminée. 

iii) La germination par coalescence de sous-grains. Il s'agit 

d'une variante du modèle précédent due aux travaux de Fujita 

[16], Li [17] et Hu [18]. Ce modèle propose la formation de 

joints grand-angulaires non pas par le mouvement de sous-

joints, mais par la réorientation de sous-grains les uns par 

rapport aux autres, ce qui provoque la dissolution des sous-

joints qui les séparent. Par contrecoup, la mésorientation 

entre cet ensemble et son environnement est augmentée. Ce 

type de germination est supposé prendre fin lorsque, comme 

dans le modèle ii), un joint grand-angulaire est formé au­

tour de l'embryon. Les conditions qui favorisent le méca­

nisme ii) ou iii) par rapport à l'autre ne sont pas connues, 

mais il semble probable qu'ils coexistent â divers endroits 

de la matrice déformée. 
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TV) La germination par transformation de Rowland inversée, aus­

si appelée modèle de germination martensitique. Cette théo­

rie fut développée par Burgers et Verbraak [19] pour expli­

quer la présence de germes d'"orientation cubique" dans la 

recristallisation du cuivre laminé, ainsi que la texture de 

recristallisation qui en découle. Ce type de transformation 

(voir à ce sujet Dubertret et Le Lann [20]) impose des rela­

tions d'orientation strictes entre la matrice et les germes 

formés. 

Bien que facilitant la description de l'apparition de la tex­

ture cubique de recristallisation dans le cas du cuivre lami­

né, ce modèle ne saurait être généralisé sans difficulté. De 

plus, des considérations d'ordre énergétique faites par Beck 

et Hu [21] le font apparaître comme peu probable. 

v) La germination par le mouvement d'interfaces induit par 

une tension, plus connue sous son abréviation anglaise SlBM 

(_strain induced boundary migration). Elle fut proposée par 

Beck et Sperry [22], puis développée par Bailey et Hirsch 

[23]. Comme dans le modèle ii), le germe est formé par le 

mouvement d'une interface, mais d'une interface constituée 

dès le début par un joint grand-angulaire. Les conditions 

qui déterminent le passage de l'embryon du stade germinatif 

à celui de la croissance sont dictées, comme dans le modèle 

i), par la balance énergétique du processus. On peut décrire 

le phénomène ainsi : 

- Une partie d'un joint grand-angulaire existant dans la ma­

trice déformée sépare deux régions de densités de dislo­

cations très différentes. Si cette partie est mobile, elle 

va se déplacer sous l'effet du gradient des champs de ten­

sions et formera alors une protubérance libre de disloca­

tions, c'est-à-dire un germe de recristallisation. Lorsque 

l'augmentation d'énergie de surface, due a l'allongement 
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du joint, est contrebalancée par la relaxation de l'éner­

gie stockée dans le volume balayé par celui-ci, la germi­

nation est considérée comme achevée. 

L'extension de ce processus à l'accomplissement de la re-

cristallisation pose deux problèmes de principe : 

1° Par quel mécanisme une tension induit-elle le mouvement 
d'une interface dans la direction où les champs de ten­
sions augmentent fortement ? 

2° Comment expliquer à l'aide d'un tel modèle raffinement 
des grains qui résulte presque toujours de la recristal­
lisation ? 

Ces deux questions nous poussent à croire que, bien que son 

existence soit incontestable, ce modele demande des condi­

tions particulières pour être vérifié et que, dès lors, il 

ne peut expliquer au mieux qu'une infime partie de la forma­

tion de la nouvelle structure. Nous le considérons davantage 

comme un processus d'accommodement local des champs de ten­

sions que comme un véritable processus germinatif. 

Bref, seuls les modèles ii), iii) et v) bénéficient de la cau­

tion nécessaire de maintes observations expérimentales faites 

dans diverses conditions. Toutefois, le modèle v) apparaissant, 

pour les raisons exprimées ci-dessus, comme relativement peu im­

portant, il nous semble préférable, pour une généralisation, de 

ne retenir que les deux premiers. Nous considérons, en effet : 

- Qu'ils peuvent, à eux deux, apporter les éléments nécessaires 
à l'établissement d'une image générale du processus de germi­
nation de la recristallisation. 

Notons toutefois que, par leur nature même, ces phénomènes de 

germination ne sont observables expérimentalement qu'en micro­

scopie électronique à transmission, ce qui pose de gros problè­

mes pour appuyer toute théorie par des résultats significatifs 

du point de vue statistique. 



Remarquons aussi que, dans les théories considérées, i l est admis 

implicitement ou explicitement qu'un germe n'est stable que lo rs ­

q u ' i l a a t te in t le stade de croissance. Cela s i gn i f i e q u ' i l peut 

disparaître à n'importe quel moment de son développement [ 2 , 5, 

24] , so i t au p r o f i t d'un germe voisin (coalescence de germes), 

so i t en étant éliminé par la croissance d'un nouveau grain. 

Outre dé f i n i r les mécanismes de la germination, i l nous paraît 

nécessaire aussi de considérer sa répar t i t ion dans le volume de 

la matrice écrouie. Une germination statistiquement répart ie au 

hasard ou, au cont ra i re , se produisant à des endroits bien dé­

terminés de la structure déformée, ne contribue, en e f f e t , pas 

de la même facon à la r e c r i s t a l l i s a t i o n . Donc, pour autant que 

le modèle le permette, i l faudra, pour obtenir une image con­

forme à la réa l i té du phénomène, lu i adjoindre une description 

de sa probabi l i té d'appari t ion au sein du volume déformé. 

A la lecture de la l i t t é ra tu re {par ex. [25, 26, 27 ] ) , l 'on re­

lève d'emblée que la germination est distr ibuée de façon très i n ­

homogène et qu 'e l le se produit d'abord aux endroits où la densité 

de l 'énergie stockée par la déformation est la plus importante. 

A ins i , toutes les inhomogénêitês de la déformation, te l les que 

les bandes de glissements, les bandes de déformations, de même 

que les jo in ts de grains appartenant à la structure déformée et 

les environs de préc ip i tés, représentent des endroits favorables 

à la germination. Dans toutes ces zones, on trouve des densités 

de dislocations élevées dues aux fortes distorsions que le réseau 

c r i s t a l l i n y subi t . 

En résumé, l'image que nous t i rons de la germination de la recr is ­

t a l l i s a t i o n est la suivante : 

- La germination présuppose l 'existence d'une sous-structure d is ­
loquée au sein de la matrice déformée. El le met en jeu la c ro is ­
sance de sous-grains soi t par mouvement, so i t par dissolut ion 
des sous-joints qui les entourent. Elle est donc, par sa nature 
même, indiscernable en microscopie optique. El le nécessite une 

17-



énergie d'activation probablement importante. Tout germe 
n'ayant pas dépassé ce stade est susceptible d'être éliminé. 
La germination se produit de facon hétérogène. Elle commence 
aux endroits où la densité de l'énergie stockée est la plus 
élevée. Elle conduit à la formation de joints grand-angulai­
res mobiles. Elle est terminée dès que ceux-ci sont établis. 

2.2.2. Les théories de la croissance 

Les différentes théories avancées à propos de la croissance des 

nouveaux grains recristallisés n'ont pas été formulées en modèles 

complets, comme c'est le cas pour la germination. Il n'existe 

pas, à notre connaissance, de description d'ensemble du phénomène 

qui permette de prendre en compte tout ä la fois la dépendance de 

la vitesse de migration des joints de grains par rapport à 

l'orientation, le mécanisme par lequel ils absorbent les disloca­

tions, l'action de la force motrice sur leur déplacement, la for­

mation des macles, etc. Pourtant, chacun des aspects de la migra­

tion des joints grand-angulaires a fait l'objet d'une ou de plu­

sieurs théories contradictoires ou complémentaires visant à expli­

quer les observations expérimentales. Leur enumeration serait tou­

tefois fastidieuse et sans objet puisque notre but est de définir 

une vision opérationnelle satisfaisante de la croissance. Nous 

nous bornerons donc â une description globale du phénomène en ras­

semblant les idées généralement acceptées. 

Comme nous l'avons vu dans le chapitre précédent, la croissance 

commence dès que l'interface qui sépare une région en voie de re­

cristallisation de la matrice êcrouie devient un joint grand-angu­

laire mobile. A ce stade, les nouveaux grains deviennent visibles 

en microscopie optique. La vitesse et la direction de la crois­

sance dépendent 1° de la force motrice qui s'exerce sur le joint 

et 2° de la mobilité de celui-ci. 

1° La force motrice, définie dans le chapitre 2.1.1-, est donnée, 

comme pour la germination, par la différence d'énergie libre qui 

existe entre un atome de la structure déformée et un atome de la 
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p a r t i e r e c n ' s t a l l i s é e . Remarquons que la fo rce mot r i ce n ' e s t pas 

uniformément r é p a r t i e le long du j o i n t g rand -angu la i r e . Considé­

rons , en e f f e t , un j o i n t qui se déplace dans une mat r i ce déformée 

présentant des inhomogënéi tës, ou simplement une s t r u c t u r e c e l l u ­

l a i r e , ce qui es t couran t . Les end ro i t s où i l e x i s t e une r é e l l e 

d i f f é r e n c e de dens i tés de d i s l o c a t i o n s ne représentent qu'une f a i ­

b le p r o p o r t i o n de sa longueur . On p o s t u l e , en p r i n c i p e , que l e 

j o i n t progresse en t re ces e n d r o i t s par l ' e f f e t de l a tens ion de 

sur face e t non par c e l u i de la fo rce mot r ice due aux d i s l o c a ­

t i o n s , c e l l e s - c i é tan t t r è s r a r e s . On observe pour tan t [ 1 0 ] que 

des c o n f i g u r a t i o n s t r è s défavorab les du po in t de vue de l ' é n e r g i e 

de sur face peuvent a p p a r a î t r e lorsque la s t r u c t u r e déformée p r é ­

sente de f o r t e s a n i s o t r o p i c s de dens i tés de d i s l o c a t i o n s . Ces 

é t a t s d o i v e n t , à no t re sens, ê t r e considérés comme dynamiques e t 

d i spa ra i ssen t probablement au cours de l 'accompl issement de la 

r e c r i s t a l l i s a t i o n . I l s permet tent t o u t e f o i s de met t re en évidence 

l ' impor tance de l ' é n e r g i e des d i s l o c a t i o n s par rappor t à c e l l e de 

su r face . 

2° La m o b i l i t é d 'un j o i n t de g r a i n dépend for tement de la méso-

r î e n t a t i o n e x i s t a n t en t re les deux p a r t i e s q u ' i l sépare , de la 

tempéra tu re , de la pureté e t de la nature du m é t a l . E l l e es t dé­

f i n i e comme : 

n 
v = m.p 

(où m est la m o b i l i t é , v la v i t e s s e de m ig ra t i on du j o i n t e t p 

la fo rce m o t r i c e ) . Le c o e f f i c i e n t n est compris en t re 1 e t 7 [25 

P- 9 9 ] . 

La r e l a t i o n e x i s t a n t en t re la m o b i l i t é et la mésor ien ta t i on est 

d i f f é r e n t e d'une s t r u c t u r e c r i s t a l l i n e à l ' a u t r e . Dans les métaux 

CFC par exemple, i l semble que les j o i n t s les p lus mob i l es , t o u ­

tes choses é tan t par a i l l e u r s é g a l e s , sont ceux de f l e x i o n des-

c r i p t i b l e s par une r o t a t i o n de 30° à 40* autour d'un a x e < l l l > 

d'une de leu rs p a r t i e s par rappor t a l ' a u t r e [28 p. 9 9 ] . 

19-



La mobilité du joint dépend de la température puisque son dépla­

cement est activé thermiquement. La vitesse de migration en fonc­

tion de la température s'écrit simplement : 

v = vQ exp (-Qm/kT) 

(où l'énergie d'activation Q peut être considérée comme cons­

tante sur de grandes plages de températures [25 p. 98]). Elle 

est en principe inférieure a l'énergie d'activation de la germi­

nation. 

Les impuretés accroissent leur influence sur la mobilité par le 

fait qu'elles se concentrent souvent dans et au voisinage des 

joints de grains. Ces impuretés peuvent donc constituer des an­

crages efficaces de ceux-ci. Il suffit parfois de quelques ppm 

d'une impureté pour changer radicalement la mobilité d'un joint 

grand-angulaire [25 p. 68]. 

En principe, la croissance prend fin lorsqu'un joint grand-angu­

laire en mouvement rencontre une partie déjà recristaliisée ayant 

atteint le stade de croissance. A cet instant, la force motrice 

devient nulle. Mais, comme nous l'avons déjà remarqué dans le cha­

pitre précédent, il peut arriver que des germes de recristallisa­

tion soient éliminés lors de la croissance de nouveaux grains. 

Dans les structures CFC, on observe fréquemment pendant la crois­

sance la formation de macles. Ce phénomène a fait l'objet d'une 

multitude de théories. Cela s'explique par le rôle important que 

joue le maclage dans l'établissement d'une texture de recristalli­

sation [10]. D'autre part, l'étude du maclage permet de progres­

ser dans la compréhension des phénomènes de croissance. Ainsi, il 

n'est pas possible de le considérer comme un accident de crois­

sance se produisant d'une manière stochastique, car l'obtention 

d'une texture de recristallisation serait impossible [10]. 11 est 

reconnu que la fréquence du maclage dépend de l'énergie du défaut 

d'empilement (SFE) du métal dans lequel il se produit. 
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La théorie de Fui Iman et Fisher [29] est souvent utilisée pour 

définir les conditions dans lesquelles le maclage se produit. 

Elle fut pourtant développée pour la phase de grossissement de 

grains, où la force motrice (énergie de surface) est très diffé­

rente de celle de la recristallisation (énergie des dislocations) 

[30], et très inférieure à elle. Il nous paraît problématique de 

l'intégrer telle quelle dans un cadre pour lequel elle n'a pas 

été conçue; et cela d'autant plus que de récents travaux [31] 

qui ont été accomplis dans notre institut, en collaboration avec 

le Dr. P.-0. Wilbrandt, de l'Institut für Metallphysik de l'Uni­

versité de Göttingen, prouvent d'une façon claire que la fré­

quence du maclage dépend de la densité des dislocations rencon­

trées par le joint en mouvement lors de la recristallisation. 

Nous voyons mal dès lors comment une telle influence pourrait 

être introduite dans une théorie d'où elle est évidemment exclue 

par la nature même du phénomène dont elle traite. 

En résumé, nous pouvons décrire la croissance ainsi : 

- Elle commence lorsqu'une région recristallisée est entourée 

d'un joint grand-angulaire mobile. Sa vitesse et sa direction 

sont anisotropes et influencées principalement par la grandeur 

de la force motrice, la température, la mésorientation entre 

les parties en présence, la pureté et la structure cristalline 

du métal dans lequel on la considère. Son énergie d'activation 

est supposée inférieure à celle de la germination. C'est pen­

dant cette phase que se produit, le cas échéant, le maclage de 

recristallisation. Ce phénomène ne se fait pas au hasard. Sa 

fréquence dépend, entre autres, de l'énergie du défaut d'empi­

lement du métal considéré ainsi que de la densité des disloca­

tions rencontrées par le joint en mouvement. Le maclage peut 

jouer un rôle important dans l'établissement d'une texture de 

recristaliisation. 

- Dans leur phase de croissance, les nouveaux grains sont visi­

bles en microscopie optique. 
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La croissance s'arrête lorsque deux grains en voie de recris­

tallisation entrent en contact. 

2.3. Synthèse des théories de la recristallisation 

Les théories résumées dans les chapitres précédents à partir de 

la littérature permettent de construire une image globalement co­

hérente de la recristallisation. Nous la décrirons de la manière 

suivante : 

-La recristallisation est une transformation structurale au 

sens large du terme. Elle ne peut être décrite d'une manière 

satisfaisante par les théories des transformations de phases, 

car elle en est thermodynamiquement différente. La recristal­

lisation est un phénomène irréversible. Elle permet de réduire 

l'énergie libre d'un cristal déformé par rétablissement d'une 

nouvelle structure granulaire. 

- La recristallisation se déroule en deux phases: la germination 

et la croissance. La germination implique des modifications vi­

sibles uniquement en microscopie électronique à transmission; 

la croissance, elle, peut être indirectement suivie en microsco­

pie optique. Ces deux étapes peuvent exister simultanément à 

différents endroits d'une même structure, mais la croissance à 

un endroit donné est toujours précédée de la germination. Elles 

possèdent des énergies d'activation différentes [6], le stade 

germi natif demandant, en principe, une activation plus impor­

tante que la croissance. La force motrice de la recristallisa­

tion provient de l'énergie stockée dans les dislocations par la 

déformation plastique. La cinétique présente un aspect sigmoi­

dei. La recristallisation est réputée achevée lorsque toute la 

structure déformée a été consommée. 
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ZA. Remarques l propos d'une théorie oubliée de la recristallisation 

Nous voudrions ici nous faire l'écho d'une théorie séduisante à 

plus d'un titre. Elle est l'oeuvre de Cahn [32]. Sa publication 

est contemporaine de celle de la germination par croissance de 

sous-grains déjà citée [14]. Christian, dans ce qui est devenu 

une des bibles de la métallurgie [33], la résume ainsi : 

- De petites régions libres de dislocations sont formées, par 

exemple au début de la recristallisation, par des mouvements de 

dislocations activés theraiiquement. Ce processus n'est pas con­

sidéré comme une germination au sens propre du terme. Le temps 

d'incubation, qui s'observe dans certaines conditions expérimen­

tales, ne doit pas être interprété comme le temps de formation 

des germes, mais comme une période de croissance lente. Ce con­

cept est bien sûr applicable, lorsqu'elles existent, aux cellu­

les formées directement pendant la déformation. L'on ne peut 

donc pas déduire sur la seule base des courbes cinétiques que 

la recristallisation se développe pai' les processus de germina­

tion et de croissance. En fait, ces arguments permettent de 

considérer la recristallisation uniquement comme un processus 

de croissance. La vitesse de cette dernière est déterminée par 

des relations d'orientation qui, lorsqu'elles deviennent favo­

rables, lui permettent de s'accroître de facon sensible [34], 

Cette théorie nous semble intéressante parce qu'elle fournit une 

vision unifiée des processus qui concourent au développement de 

la recristallisation. D'autre part, il nous paraît clair qu'une 

germination au sens propre du terme ne peut être raisonnablement 

envisagée puisqu'il existe déjà, dans la matrice déformée, une 

multitude d'endroits dépourvus de dislocations, donc "recristal-

lisés". 11 n'est, par conséquent, pas nécessaire de former de 

toutes pièces des régions ayant la configuration de la nouvelle 

structure, donc des germes au sens premier. Il suffit de faire 

croître celles qui existent déjà. Cette notion est d'ailleurs im­

plicite dans le modèle de germination que nous avons retenu (cf. 



pp. 17-18). Dans celui qui nous intéresse ici, la définition de 

la germination devient opérationnelle et ne reflète dès lors plus 

une véritable différence de processus. 

Bien qu'à notre avis assez réaliste, cette théorie n'a toutefois 

pas reçu l'aval d'une majorité de chercheurs. Nous continuerons 

donc de baser notre raisonnement sur la synthèse dégagée dans le 

chapitre précédent. 

2.5. Conception d'un test critique 

Nous allons définir ici les principes expérimentaux d'un test au­

quel nous soumettrons la vision de la recristallisation établie 

sous 2.3. 

Pour être conforme aux buts fixés sous 1.1. et 1.2. (p. 2 ) , ce 

test devrait nous fournir des résultats permettant de distinguer 

les contributions de la germination et de la croissance â la ciné­

tique de la recristallisation ainsi que leurs influences respecti­

ves dans l'établissement de la nouvelle structure. Il devrait éga­

lement mettre en relief les forces et les faiblesses de l'image 

de la recristallisation que nous avons extraite de la littéra­

ture. 

Pour construire ces bases expérimentales, il nous faut commencer 

par mettre en évidence ce qui distingue la germination de la 

croissance. Nous pourrons alors envisager de favoriser l'une des 

étapes et d'en mesurer les effets. 

Nous avons vu que : 

- La germination précède, évidemment, toujours la croissance. 

Elle est donc surtout active au début de la recristallisation 

[35, p. 20]. 
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- La germination demande, en principe, une énergie d'activation, 

plus importante que la croissance. 

- La croissance cessant lors de la rencontre de deux grains re-

cristallisês, le nombre des grains de la structure finale est 

égal au nombre des germes ayant eu la possibilité de se déve­

lopper jusqu'au stade de la croissance. 

- La croissance élimine les endroits n'ayant pas atteint ou dé­

passé le stade germinatif. 

Comme la recristallisation résulte d'un tel procédé, les paramè­

tres expérimentaux dont nous disposons pour atteindre nos objec­

tifs sont ceux du traitement thermique. Nous pourrons donc jouer 

aussi bien sur le temps pendant lequel et la température à la­

quelle nous accomplirons le traitement que sur les conditions de 

mise en température et de refroidissement. 

Il faut relever ici que la recristallisation est habituellement 

étudiée de facon isotherme. Cela implique que la germination et 

la croissance se font, en principe, dans les mêmes conditions 

d'activation thermique, ce qui permet une concurrence normale en­

tre les deux processus. Le but visé étant précisément de modifier 

ces "règles de concurrence", il apparaît clairement que nous ne 

pourrons l'atteindre qu'en sortant du cadre de la recristallisa­

tion isotherme. 

Comme nous l'avons vu ci-dessus, la germination et la croissance 

coexistent toujours au cours de la recristallisation, mais leur 

importance relative varie. En modifiant les conditions de 1'ac­

tivation thermique entre le début et la fin de la recristallisa­

tion, nous pourrons mettre l'accent tantôt sur la germination, 

tantôt sur la croissance. En commençant à haute température, par 

exempie, nous favoriserons la germination par une pléthore d'éner­

gie thermique. Si, au contraire, nous commençons a basse tempéra­

ture, nous renforcerons l'effet de la croissance, l'énergie ther-
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mique étant alors comptée. Une fois passé 1e moment où la germina­

tion joue un'rôle important, nous pourrons terminer la recristal­

lisation à une température choisie de façon à laisser intactes 

les influences introduites par le début du traitement thermique. 

Les effets de ces traitements non isothermes devront se faire 

sentir â la fois sur la cinétique de la recristallisation et sur 

la morphologie de la structure finale. 

Par exemple, la cinétique devrait, en principe, être accélérée 

par une germination profuse, les nouveaux grains se rejoignant 

plus vite que dans le cas d'une germination diffuse. 

La structure finale, elle, devrait subir, dit-on, les modifica­

tions suivantes : 

- Si la germination est favorisée, de nombreux germes attein­

dront le stade de la croissance avant d'être consommés par 

celle des germes voisins et devraient donc donner naissance 

à de nombreux grains recristallisés, construisant ainsi une 

structure recristallisée à grains fins; si, en revanche, la 

croissance joue le rôle prépondérant dans le développement 

de la nouvelle structure, elle éliminera nombre de germes poten­

tiels qui, faute d'activation, n'auront pu atteindre un stade 

assez avancé, la structure résultante devant dès lors présenter 

un aspect plus grossier que dans le cas précédent. 

En résumé, nous définissons le cadre expérimental suivant : 

- Nous procéderons à des traitements de recristallisation non 
isothermes. Ils seront désignés sous l'appellation de "^traite­
ments jthermiques interrompus" (T.T.I.), car ils seront effec­
tués par paliers isothermes interrompus au moment propice à la 
mise en évidence des effets recherchés. Les paliers seront iso­
thermes pour des raisons évidentes d'interprétation des résul­
tats. Les effets des T.T.I. sur la germination et la croissance 
devraient apparaître tant au niveau de la cinétique de la re-
cristallisation que dans la morphologie de la structure finale. 



3. P A R T I E E X P E R I M E N T A L E 

Dans cette partie, nous nous attacherons d'abord à définir avec 

précision les modalités d'exécution des T.T.I., dont le principe 

vient d'être exposé, ainsi que les analyses â effectuer. Nous dé­

crirons ensuite la facon dont nous les avons accomplis et les ré­

sultats obtenus. 

3.1. Choix expérimentaux 

Parmi les différentes possibilités offertes pour réaliser une 

expérience, il faut faire un certain nombre de choix concernant 

les méthodes è mettre en oeuvre, leur utilisation pratique et 

la façon d'en tirer des résultats intéressants. Ces choix sont 

dictés par les buts à atteindre, les moyens techniques disponi­

bles, la confiance que l'on peut avoir dans les résultats obte­

nus... La prise en compte de toutes ces influences, souvent con­

tradictoires, permet â l'expérimentateur de fixer le déroulement 

des essais. 

3.1.1. Principe expérimental des T.T.I. 

Les T.T.I. imposent, par définition, un changement de tempéra­

ture au cours de la recristallisation. Celui-ci doit être le plus 

rapide possible, afin de permettre la modification des conditions 

d'activation au moment précis où on escompte les répercussions 

les plus intéressantes. Cela implique que : 

1° Les échantillons utilisés doivent avoir une inertie thermi­
que peu importante. 

2° Les écarts de température ne peuvent être très grands. 

3° Les échanges thermiques entre les échantillons et l'environ­
nement doivent être intensifs. 
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Nous avons à choisir, d'autre part, trois températures par 

T.T.I. (voir page 24 pour l'exposé de son principe): les deux tem­

pératures initiales et celle à laquelle nous terminerons la re­

cristallisation. Ces choix s'appuient sur les critères suivants : 

i) Le haute température initiale doit assurer une germination 
abondante. Toutefois, il est nécessaire de conserver le con­
trôle du processus, de façon à pouvoir l'interrompre au mo­
ment opportun et assurer la reproductibilitë des résultats. 
Cette température sera donc fixée en fonction du temps pen­
dant lequel les échantillons doivent y être soumis pour ob­
tenir les effets désirés. 

ii) Lorsque Ton commence à basse température, il faut être sûr 
que la germination est considérablement moins rapide que 
dans le cas précédent. La recristallisation doit donc s'amor­
cer nettement plus lentement, l'idéal étant qu'elle ne dé­
bute pas avant un laps de temps mesurable. 

iii) La température intermédiaire de fin de recristallisation 
doit être utilisée comme température de référence pour un 
traitement isotherme, destiné â servir d'étalon dans l'éva­
luation des répercussions des T.T.l. 

Il nous reste à énumérer les arguments propres à fixer le moment 

opportun pour le changement de température. C'est certainement le 

paramètre le plus important des T.T.I. Il doit être situé dans le 

temps de façon à éviter que l'effet "catalytique" ou "inhibiteur" 

que nous obtiendrons sur la germination par la température du dé­

but du traitement ne soit occulté. 

En effet, si nous changeons de température trop tard, c'est-à-

dire lorsque les germes les plus avancés ont atteint leur stade 

de croissance depuis longtemps, ils ont déjà détruit beaucoup de 

germes moins développés qui se trouvaient sur leur chemin de 

croissance. La structure finale comportera donc alors bien moins 

de grains qu'elle n'avait de germes effectivement activés par le 

début du traitement. 
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Si nous changeons de température trop tôt, nous formons une bonne 

partie des germes à la température de fin de recristallisation et 

la structure est la même que celle qui aurait été obtenue par un 

traitement isotherme à cette même température. 

L'instant idéal est donc définissable comme suit : 

- 11 faut qu'au moment où la température change, tous les germes 
formés soient près du stade de croissance. Ainsi, lorsque les 
conditions d'activation thermique sont bouleversées, ils peu­
vent presque tous l'atteindre dynamiquement, sans que leur nom­
bre soit trop diminué par une croissance rapide des germes les 
plus avancés ni trop augmenté par une germination postérieure 
dans la matrice déformée. 

Pour fixer ce moment, nous nous basons sur les observations fai­

tes par Comte [35], qui donne l'indication suivante: "Après 30 % 

de recristallisation, 80 ï des grains de la structure finale sont 

présents." Il est donc trop tard de changer de température à ce 

moment-là, puisque ces grains sont déjà en mesure d'éliminer la 

presque totalité des germes potentiels présents dans les 70 % du 

volume encore déformés. Il nous semble judicieux, par conséquent, 

de fixer le point d'interruption entre Ì0 % et 20 % de recristal­

lisation. A ce stade, toujours d'après la même référence, environ 

50 % des grains de la structure finale sont établis et l'on peut 

raisonnablement penser que les germes sont déjà bien développés 

dans le reste du volume écroui. 

Ainsi, il devrait être possible de stabiliser la majorité de ces 

germes, puis de mener la recristallisation à terme par leur crois­

sance. Possible donc d'obtenir schëmatiquement une microstructure 

dont la germination et la croissance n'ont pas été réalisées à la 

même température. 

3.1.2. Types d'analyses à effectuer 

Pour déterminer l'importance des répercussions des T.T.I. sur le 

développement de la structure recristal 1isëe, il sera nécesaire 
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de connaître la cinétique de celui-ci é la haute température, â 

la basse température, de même qu'à celle à laquelle nous termine­

rons le traitement. Ces cinétiques seront établies de manière iso­

therme afin qu'elles puissent servir de références dans l'évalua­

tion de celle des T.T.1. 

Il faudra également pouvoir apprécier les différences de morpho­

logie au niveau des structures finales et intermédiaires obtenues 

soit par traitement isotherme ou par T.T.I. 

Toutes ces analyses seront effectuées en microscopie optique par 

les techniques de la métallographie quantitative, afin que leurs 

résultats aient un caractère global et statistiquement représen­

tatif des phénomènes observés. Seule la microscopie optique est, 

en effet, capable de leur conférer ces qualités, parce que per­

mettant d'examiner avec un effort raisonnable des portions suffi­

samment grandes des structures étudiées. 

Nous serons alors è même de construire une image expérimentale de 

la recristallisation comparable à celle que nous avons tirée de 

la littérature, parce que relevant du même niveau de généralisa­

tion. 

3.1.3. Caractéristiques structurales du matériau d'essai 

Le matériau d'essai doit présenter certaines caractéristiques 

structurales permettant de réaliser les expériences prévues d'une 

manière satisfaisante. Il doit notamment présenter une structure 

CFC. Cette structure compacte a l'avantage d'avoir été largement 

étudiée et l'on trouve dans la littérature toutes les références 

nécessaires â son sujet. Elle est caractéristique d'un certain 

nombre de métaux très courants (par exemple Cu, Ni, Al). En choi­

sissant un métal CFC ayant une SFE pas trop élevée, nous nous as­

surerons la présence de macles dans la microstructure, ce qui per­

mettra de différencier beaucoup plus facilement la nouvelle struc­

ture de 1'ancienne. 
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Nous choisirons un métal p o l y c r i s t a l l i n , ce qui est de règle 

dans la pratique. I l sera également relativement pur, car les ef­

fets - ainsi l imi tés - des atomes étrangers sur la r e c r i s t a l ­

l i sa t ion doivent fa i re l ' ob je t d'études par t i cu l iè res , et non 

pas générales, du f a i t qu ' i l s changent de cas en cas. 

La rec r i s ta l l i sa t i on produisant presque toujours un affinement 

des grains par rapport â la structure antérieure à la déforma­

t i o n , nous aurons avantage à f i xe r une structure i n i t i a l e du 

matériau assez grossière. Nous pourrons ainsi plus facilement, 

vu leur différence de t a i l l e , dist inguer les nouveaux grains 

des anciens. 

En résumé, notre matériau d'essai devra être : 

- Un métal CFC â SFE moyenne, assez pur et po l yc r i s ta l l i n qui 
présente une microstructure â grains grossiers. 

3.2. Conditions expérimentales 

Nous allons exposer i c i le détai l des modalités selon lesquel­

les les travaux expérimentaux ont été menés. 

3 .2 .1 . Matériau d'essai 

Nos travaux ont porté sur le cuivre. Ce métal entre bien dans 

le cadre f i x é . En e f f e t , son énergie de défaut d'empilement est 

considérée comme moyenne. Une référence des plus récentes [36] 
-2 2 

donne pour Y^ = 7,2.10 J/m , â température ambiante. 

Cette énergie est donc à mi-chemin entre celles de l'aluminium 

{ ^ 0 . 1 0 " 2 J/m2) et du la i ton a ( M ) , 5 - 1 . 1 0 " Z J/m2), géné­

ralement admis comme étant situés aux extrémités des valeurs 

possibles des structures CFC. 
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Il est relativement aisé d'obtenir du cuivre d'une grande pureté. 

Nous avons opté pour une qualité dénommée commercialement Cu-OF 

(£xygen Jj-ee), dont la teneur en cuivre est garantie > 99,95 % 

(VSM 10826). Elle nous assure, dans un matériau pourtant indus­

triel , un taux minimal d'impuretés, si bien que nous l'avons con­

sidérée comme suffisante pour nos expériences. 

Les analyses faites sur les barres de cuivre utilisées montrèrent 

deux taux de pureté différents: 99,96 % pour la première série de 

T.T.I. réalisée et 99,99 ï pour la seconde. Le fait que nous 

ayons employé deux matériaux n'ayant pas la même teneur en cuivre 

fut accidentel. A posteriori, le comportement de ces deux maté­

riaux à l'égard de la recristallisation apparaît comme similaire, 

avec toutefois quelque décalage des températures et des tailles 

de grains finales. 

Pour terminer, relevons que l'excellente conductibilité thermique 

du cuivre permet d'envisager des changements de température rapi­

des, même pour des échantillons de taille normale. 

3.2.2. Etat initial 

Le cuivre que nous avons utilisé se présentait sous forme de bar­

res de 3 m de long et de 15 mm de diamètre. Il était recristalli­

sé et la taille moyenne des grains de sa structure était de 

60 ̂ im. Il n'avait donc pas un état de livraison conforme aux op­

tions prises sous 3.1.3., si bien que nous avons commencé par lui 

faire subir un traitement thermique. 

Choisie d'après nos critères, la structure initiale doit être non 

déformée et avoir des grains d'une taille moyenne de 200 |im. 

Cette valeur représente, à notre avis, un bon compromis entre un 

grain suffisamment grossier pour permettre de différencier nette­

ment les anciens grains des nouveaux, mais cependant suffisamment 

fin pour que le métal puisse encore être considéré comme ayant 

une structure polycristalline usuelle. 
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La figure 1.3.1. montre la structure initiale retenue pour nos ex­

périences. 

Fig. I.3.I. Micrographie de la structure initiale en coupe trans­
versale du Cu utilisé pour nos expériences. Cette 
structure a été obtenue par un traitement de l'état 
de livraison de 2 h à 750 0C. (HV500 = 45) 50 X 

Cette structure a été obtenue par un traitement thermique de 

l'état de livraison en bain de sels de 2 h, à 750 0C . Le refroi­

dissement fut accompli à l'air. Nous avons traité des barres de 

30 cm de long, qui permettent, après déformation, d'obtenir quel­

ques dizaines d'échantillons. Sur les 12 barres traitées de cette 

manière, 11 se situaient dans la limite de confiance de la mesure 

de la taille des grains ( ! 10 %. Cf. 3.2.5.2.). Pour des raisons 

qui n'ont pu être éclaircies, la 12e présentait des grains d'un 

diamètre d'environ 400 um. Aussi fut-elle éliminée. 

Ces barres portant les références Cl à C7, C9 et C13 à C15, cette 

numérotation a été conservée au niveau des échantillons, afin de 

pouvoir reconnaître facilement ceux qui proviennent d'une même 

barre. 



Type et valeur de la déformation 

Après établissement de la structure adéquate, toutes les barres 

furent déformées par étirage. Le taux de déformation c de la 

barre se calcule souvent, avec ce procédé, en fonction de la ré­

duction de section : 

¢0 - ¢1 
e = j — • 100 

(où $ Q = diamètre i n i t i a l de la barre et ¢, = diamètre de la 

barre après ét i rage) . 

Exprimé en termes de déformation vraie ou déformation logari thmi­

que, i l devient : 

?= I I n C l + e ' i I où : V = - | c | 

Nous avons opté pour une déformation E = 52 % (*f= 0,73), que 

l'on réalise en deux passes: 

r <fi 0 = 15 mm 4>j = 12 ,4 mm 

2 ° <j> 0 = 12,4 mm ¢. = 10,4 mm 

La barre est maintenue, à la sor t ie de la f i l i è r e , â une vitesse 

de 1 cm/s af in de lu i év i ter un échauffement trop important lors 

de la déformation. Cette élévation de température fu t estimée en 

1'occurrence â environ 40 0C, les barres pouvant encore tout 

juste être saisies 3 la main. 

Nous avons aussi rapidement examiné la sous-structure disloquée 

au TEM. Elle se présentait sous la forme de cel lu les bien dé f i ­

nies, mais de t a i l l e s disparates. 



3.2.4. Conditions des traitements thermiques 

Dans cette part ie du t r a v a i l , tous les traitements thermiques ont 

été accomplis en bain de sels. L ' u t i l i sa t i on de ce type de four 

nous permet d'obtenir des variat ions de température extrêmement 

rapides ainsi qu'une grande s tab i l i t é de c e l l e - c i . Nous avons me­

suré, sur des échantil lons de cuivre cylindriques (0 = 10,4 mm, 

L = 10 mm), des vitesses de chauffage entre la température am­

biante et 380 0C de l 'ordre de 12 0 C s " . Les écarts de tempé­

rature en pal iers isothermes n'ont jamais dépassé ± 5 0C et se s i ­

tuaient couramment â ± 2 0C. 

Nous avons choisi de réal iser les T .T . I . d'une manière "unidirec­

t ionnel le" sans température intermédiaire et de toujours commen­

cer la rec r i s ta l l i sa t i on à une température haute pour la f i n i r à 

une température in fér ieure. Cela nous a permis d'obtenir un écart 

relativement important entre les deux températures ( ±50 0C), 

tout en conservant des temps de traitement thermique raisonnables 

(de 1 â 4 h). Nous aurions, bien entendu, pu réal iser aussi des 

T .T . I . en sens inverse, en permutant l 'ordre des températures. 

Nous y avons renoncé, préférant concentrer toute notre attent ion 

sur un seul type d'entre eux. Les températures élevées ont été 

choisies conformément aux conditions déjà décr i tes, a f in d'obte­

ni r de 10 % à 20 % de rec r i s ta l l i sa t i on dans un temps de 2 â 5 

fo is plus long que celui de la mise en température des échant i l ­

lons. 
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Nous avons réalisé les traitements thermiques suivants : 

Tableau I 

Numéro du 
traitement 

1 

2 

3 

4 

5 

6 

7 

8 

9 

10 

Pureté du 
cuivre [%] 

99,96 

99,96 

99,96 

99,96 

99.99 

99,99 

99.99 

99,99 

99,99 

99,99 

Type de 
traitement 

Isotherme 

Isotherme 

T.T.I. 

T.T.I. 

Isotherme 

isotherme 

Isotherme 

Isotherme 

T.T.l. 

T.T.I. 

Températures et temps 
de traitement maximaux 

380 0C, 1 h 

330 0C, 2 h 

380 0C, 1 min + 330 0C, 2 h 

380 0C, 5 min + 330 0C, 2 h 

380 0C, 1 h 

340 0C, 1 h 

310 0C, 4 h 

290 0C, 4 h 

380 0C 1 1 min + 310
 0C, 4 h 

340 0 C , 3 min + 290 0 C , 4 h 

Il faut préciser que, comme nous pourrons le constater plus 

loin, les traitements 4 et 9 s'écartent sensiblement des condi­

tions fixées puisque nous avons changé de température après en­

viron 60 X de recristallisation. Ils nous permettront d'estimer 

les répercussions de ce paramètre sur les T.T.l. 

3.2.5. Méthodes d'analyse 

Conformément aux options prises, nous avons utilisé les méthodes 

de la mëtallographie quantitative pour connaître les cinétiques 

de recristallisation et les caractéristiques des structures obte-
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nues. Elles furent appliquées à des échantil lons prélevés en 

cours de traitement thermique et trempés à l 'eau dès leur sor t ie 

du four, a f in de "geler" l 'évolut ion de leur structure. Chaque 

stade de rec r i s ta l l i sa t i on a donc été analysé sur un échanti l lon 

d i f f é ren t , mais les échantil lons r e l a t i f s à un même traitement 

thermique ont tous été mis au four en même temps. 

3 .2 .5 .1 . Analyse des cinétiques 

Les analyses des cinétiques ont été conduites par la méthode du 

comptage de points sur des micrographies des échanti l lons. La 

d i f férenc iat ion entre les parties recr is ta l l i sées et écrouies fu t 

f a i t e sur la base des facteurs morphologiques déjà décri ts (c f . 

3 .1 .3 . ) , a l l i és à une attaque métallographique idoine. {La des­

cr ip t ion des méthodes métallographiques employées se trouve dans 

1'annexe 1.) 

Cette analyse se pratique de la manière suivante : 

- Une g r i l l e à mailles carrées est dessinée sur une f e u i l l e de 

plastique transparent. On superpose cette g r i l l e aux microgra­

phies des échanti l lons. On compte ensuite le nombre des points 

d ' in tersect ion de la g r i l l e P , qui se trouve sur une part ie 

rec r i s ta l l i sêe . La f ract ion volumique recr is ta l 1isêe est don­

née par : 

V S P 
r _ r _ r 

V S P tot "tot tot 

(où S est la surface recristallisée, V est le volume re­

cristallisé et Ptot, S. . et V. . sont respectivement le 

nombre total des points d'intersection de la grille, la sur­

face totale analysée et le volume total de l'échantillon [37]). 
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Nous avons utilisé une grille dont les mailles ont 1 cm de côté 

et 204 points au total. Cette méthode a une précision relative 

calculée de ±10,5 % [38]. Nous l'avons testée expérimentalement 

en faisant analyser la même micrographie à plusieurs personnes et 

en l'étudiant nous-même plusieurs fois a quelques jours d'inter­

valle. Nous avons obtenu une dispersion de ± 8 %. Nous avons donc 
admis que cette méthode donne des résultats représentatifs des 

structures analysées, que sa précision relative est de ± 10 % et 

que sa reproductibilitê est bonne. 

Nous avons utilisé pour l'analyse deux photographies par échan­

tillon au minimum. Chacune d'elles a été examinée deux fois, pour 

plus de sûreté. Nous avons ensuite calculé, à partir de ces qua­

tre résultats, la valeur moyenne du taux de recristallisation de 

l'échantillon. Compte tenu.de l'agrandissement photographique et 

du format des micrographies employées, nous avons examiné environ 

12 % de la surface utilisable de chaque échantillon, soit en va-

leur absolue quelque 7 mm . 

3.2.5.2. Analyse des structures finales 

Les structures entièrement recristallisées ont été analysées par 

deux méthodes différentes: la taille moyenne des grains a été dé­

terminée par la méthode classique des intersections {en anglais 

MLl pour rnean _h'near intercept) alors que la distribution statis­

tique de la surface des grains a été établie au moyen d'un analy­

seur automatique d'image Quantimet 720 (QTM) de Metals Research, 

Ltd. 

Les deux méthodes ont été appliquées sur des micrographies des 

échantillons (pour la méthode mëtallographique, cf. annexe 1.). 

La méthode des intersections a été utilisée â l'aide de la grille 

préparée pour le comptage par point. La valeur de la taille 
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moyenne des grains a donc été obtenue par des mesures effectuées 

selon deux directions perpendiculaires. 

Pour compenser l'effet de troncation introduit par la mesure 

faite en surface et disposer dès lors d'une valeur représentative 

de la grandeur des grains dans le volume, il faut multiplier la 

valeur brute obtenue par un coefficient de correction. Ainsi, le 

diamètre moyen, ou taille moyenne, des grains est donné par ; 

Ltot 
5 = C 

A - P . l 

î 

OÙ : 

diamètre moyen des grains, 

longueur totale des sécantes, 

nombre de points d'intersection entre un joint de 
grains et une sécante, 

agrandissement de la micrographie utilisée, 

coefficient de correction de l'effet de troncation. 

Nous avons utilisé un C. = 1,75, valeur donnée par Pickering 

[37], Cette valeur est assez élevée par rapport aux conclusions 

de Comte (1,16 [35, p. 115]), mais nous l'avons conservée pour 

toutes nos mesures, car elle ne joue ici qu'un rôle secondaire 

du fait que celles-ci n'ont qu'un but comparatif. 11 serait tou­

tefois bon qu'elle soit mentionnée par tous les auteurs qui uti­

lisent cette méthode, afin de rendre comparables les résultats 

des différents travaux. 

La précision de cette méthode est liée au nombre de points d'in­

tersection obtenus lors de la mesure. Nous avons toujours adapté 

l'agrandissement photographique de facon à avoir plus de 250 

points d'intersection par micrographie analysée. Cette valeur per­

met d'escompter une erreur relative sur ^ inférieure à ± 10 % 

[37]. 

tot 
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Pour obtenir des valeurs typiques, nous avons toujours analysé 

trois micrographies par échantillon, prises à des endroits non 

contigus. Nous avons examiné deux échantillons par état. Nous 

avons alors considéré la moyenne des 6 $ obtenus comme étant 

la taille des grains de l'échantillon. 

Pour déterminer la distribution statistique des surfaces des 

grains, nous avons procédé de la facon suivante : 

- Nous avons dessiné, à partir des micrographies utilisées pour 

obtenir la taille des grains, les contours de ceux-ci sur des 

feuilles de plastique transparent. Nous avons ensuite analysé 

ces dessins au QTM, qui permet d'obtenir facilement le nombre 

des grains dessinés et la surface de chacun d'eux. Si cette 

méthode indirecte a été utilisée, c'est que le QTM ne peut dis­

cerner directement les grains. 

La distribution statistique a été établie en rêpartissant les 

valeurs des surfaces des grains en différentes classes. Ce tra­

vail a été effectué par une calculatrice HP 9830 A. Les limites 

des classes ont été définies de facon logarithmique, les distri­

butions attendues devant être de type log-normal [35, 39]. Ces 

limites ont été calculées de la facon suivante : 

Pour la j Limite inférieure: Li = 5 + 1 0 * I - 1 ^ Z 

classe I l Limite supérieure: L = 5 + ICr ' 

où : 

I = 1,2,... ,50 

log (surface maximale d'un grain analysable) 

nombre total de classes 

Z = 9,4.10"2 
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2 
Les limites sont calculées en [um ] , ce qui donne, pour les 

plus petits grains analysables, 6 um et, pour les plus 
4 2 

grands, 5.10 um . 

Nous avons ensuite calculé la moyenne et l'écart type de tou­

tes les distributions selon les formules classiques : 

E fi • Xi 
X = 

s f. (X1 - x) 

X = moyenne de la d is t r ibu t ion 

f . = nombre de grains en classe i 

X. = numéro de la classe 

N = nombre des grains observés 

s = écart type 

Nous avons finalement établ i l'histogramme correspondant aux 

d ist r ibut ions obtenues et lu i avons superposé une d is t r ibu t ion 

log-normale calculée avec l 'écar t type et la moyenne de la d is ­

t r ibu t ion expérimentale. La concordance entre ces deux d i s t r i ­

butions a été évaluée à l 'a ide du test du khi carré. 

CeLLe analyse d is t r ibu t ionne l le permet d'obtenir une vue plus 

fou i l lée de la structure parce que donnant une image s t a t i s t i ­

que et non plus basée sur une seule valeur. Elle autorise en ou­

t re l ' u t i l i s a t i o n de tests stat ist iques comme le khi carré, l e ­

quel permet d 'é tab l i r les différences éventuelles entre les struc­

tures sur des bases statistiquement sûres. 
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Ces analyses n'ont été effectuées que sur des échantillons de Cu 

99,99 ï. 

Toutes les distributions ont été obtenues sur un échantillonnage 

d'au moins 1 350 grains par distribution. Nous les avons compa­

rées toutes ensemble à l'aide du test du khi carré. 

Remarque 

Les échantil lons des traitements 8 et 10 n'étant rec r is ta l l i sés 

qu'à environ 50 % après 4 h, nous avons terminé leur r e c r i s t a l l i ­

sation en 1 h â 340 0C isotherme, af in de pouvoir les soumettre â 

l 'analyse décrite ci-dessus. Pour v é r i f i e r que ce procédé n'avait 

pas modifié les résu l ta ts , nous avons t r a i t é des échantil lons 

êcrouis pendant 72 h à 290 0C. Après ce laps de temps, la recr is­

t a l l i s a t i o n é ta i t terminée et les résultats identiques â ceux ob­

tenus précédeiiïTtent. 

3.2.5.3. Analyse des structures intermédiaires 

La t a i l l e moyenne des grains des microstructures en voie de re­

c r i s t a l l i s a t i o n n'est pas analysable pratiquement par les moyens 

métallographiques classiques. En e f f e t , si l 'on désire obtenir 

une valeur représentative de la structure analysée, e l l e doit 

être basée sur l 'observation d'un nombre important de grains. 

Pour l 'étude des structures en voie de r e c r i s t a l l i s a t i o n , cette 

condition imposerait généralement la réal isat ion de plusieurs 

dizaines de micrographies par échant i l lon, chacune d 'e l les devant 

être ensuite analysée par la méthode exposée au chapitre précé­

dent. L ' u t i l i sa t i on de cette méthode réclamant donc un temps pro­

h i b i t i f , nous avons opté pour une solut ion plus réa l i s te , nous 

l im i tan t â l 'analyse de la d is t r ibu t ion s tat is t ique des surfaces 

des grains en voie de rec r i s t a l l i sa t i on . El le a été effectuée de 

la manière décrite ci-après. 
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- L'échantillon à analyser est préparé métallographiquement de 

la même façon que pour les études cinétiques {cf. annexe 1.). 

Il est ensuite placé sous un microscope optique relié au QTM 

par une caméra vidéo à haute résolution. L'image de la micro-

structure obtenue sur l'écran de visualisation du QTM est tout 

d'abord analysée "manuellement", l'expérimentateur devant com­

mencer par reconnaître les nouveaux grains selon les mêmes cri­

tères que ceux utilisés pour les analyses cinétiques, il les 

dessine un â un à ì'aide d'un photostyle, afin de permettre au 

QTM de les distinguer. Celui-ci peut alors déterminer les sur­

faces des grains ainsi dessinés de façon automatique et identi­

que à celle employée pour les structures entièrement recristal-

1isêes. 

Cette méthode permet d'éviter le stade photographique exigé par 

celle décrite dans le chapitre précédent. Elle reste malgré tout 

assez longue puisque l'analyse de 500 grains par échantillon ré­

clame une journée complète de travail. Ce nombre nous paraît tou­

tefois un minimum si l'on veut établir une distribution statisti­

que représentative. 

Ces analyses n'ont été effectuées, elles aussi, que sur des échan­

tillons de Cu 99,99 %. 

La précision de cette méthode est difficile à évaluer. Elle doit 

être relativement faible vu les problèmes que posent souvent la 

délimitation des grains et la part de subjectivité qui en dé­

coule. Nous estimons cependant qu'elle est suffisante pour mettre 

en évidence d'une manière significative les différences qui peu­

vent exister entre les structures intermédiaires. 
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A. Structure déformée, HV500 = 110 

50 X 

B. Structure rec r i s ta l l i sée à 22 X 

3 mn, 340 0C, 50 X 

C. Structure rec r i s ta l l i sée à 42 % 

5 mn. 340 0C, 50 X 

D. Structure rec r i s ta l l i sée à 65 % 

10 mn, 340 0C, 50 X 

E. Structure rec r i s ta l l i sée à 82 % 

20 mn, 340 0C, 50 X 

F. Structure entièrement r e c r i s t a l ­

l i sée , 60 mn, 340 0C, HV500 = 50 

300 X 

F ig . I .3 .2. Evolution de la rec r i s ta l l i sa t i on dans des échantil lons de Cu 99,99 

déformé 52 % par ét irage 



3.3. Résultats 

Dans ce chapitre, nous exposerons et comparerons les différen­

tes structures examinées et leur évolution en fonction des trai­

tements thermiques utilisés. 

3.3.1. Description comparative des cinétiques de la recristallisation 

Pour permettre au lecteur de se faire une idée de l'aspect géné­

ral des structures en voie de recristallisation telles que nous 

les avons rencontrées, nous avons réuni sur la figure 1.3.2. six 

micrographies qui en illustrent le développement typique. Elles 

sont extraites de la série réalisée avec les échantillons traités 

de façon isotherme à 340 0C. Elles montrent combien la recristal­

lisation apparaît de façon inhomogène. Nous n'avons mentionné que 

les duretés des états écroui et recristallisé â 100 %, car celles 

des états intermédiaires ne reflétaient pas l'évolution visible 

sur les micrographies. 

La figure 1.3.3. rassemble les cinétiques observées sur le Cu 

99,96 %, la figure 1.3.4., celles obtenues sur le Cu 99,99 X. 

Bien qu'elles n'en soient pas des exemples typiques, on peut ad­

mettre que les courbes des traitements isothermes et partielle­

ment celles des T.T.I. ont un aspect sigmoldal. 

Ainsi, nous remarquons immédiatement que les cinétiques de tous 

les T.T.I. convergent avec le temps vers les cinétiques des trai­

tements isothermes qui correspondent à leur basse température. 

Les quatre graphiques de la figure 1.3.5. illustrent ce phénomène 

de convergence en fonction de l'avance de la recristallisation. 

Nous y avons reporté la différence existant entre le pourcentage 

de la surface recristallisé par T.T.l. et celui obtenu, par trai­

tement isotherme à la température inférieure du T.T.l., en fonc­

tion de ce dernier pourcentage. Cette figure montre bien que la 
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différence entre la cinétique des T.T.I. et celle des traite­

ments isothermes correspondants devient nulle avant que la recris-

tallisation ne soit achevée. Ainsi, l'effet "catalytique" obtenu 

au début du traitement à haute température n'est que momentané 

et s'estompe graduellement. La vitesse de recristallisation du 

T.T.I., (ô(V / V+ + ) / ô t ) T , élevée lors du changement de 

température, décroît donc rapidement et devient même inférieure 

à celle du traitement isotherme à la basse température. 

Nous pouvons néanmoins remarquer que les cinétiques des traite­

ments 4 et 10, dont le point d'interruption se situe, comme pré­

vu, autour de 20 % de recristallisation, s'écartent moins vite 

de la cinétique à la haute température que dans le cas des T.T.l. 

3 et 9, dont le point d'interruption se situe autour de 60 %. 

Les cinétiques de tous les T.T.l. ainsi que celles des traite­

ments isothermes à une température inférieure à 340 0C semblent 

atteindre des valeurs de saturation de la surface recristallisêe 

inférieures à 100 %. Contrairement aux observations de Schweizer 

[40] et de Comte [35], nous avons constaté qu'en prolongeant les 

traitements, parfois pendant plusieurs jours, l'on parvenait tou­

jours, du moins aux températures choisies, à mener la recristal­

lisation à terme. 

Relevons encore que pour le Cu 99,99 % - où les écarts de tempéra­

ture entre les traitements isothermes sont les plus importants -, 

le temps nécessaire à une recristallisation à 290 0C est environ 

500 fois plus élevé qu'à 380 0C, ce qui, conformément â ce que 

l'on attend d'un processus activé thermiquement, correspond ap­

proximativement à un doublement de la vitesse de recristallisa­

tion pour chaque élévation de la tempërautre de 10 0C. 

Pour résumer ce chapitre, nous relèverons les faits suivants : 

1° Les cinétiques des traitements isothermes ont un aspect sig-
moldal; 
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2° Celles des T.T.I,, plus rapides au début, convergent toutes en­
suite vers les cinétiques des traitements effectués à la tem­
pérature de croissance et les rejoignent avant 100 % de recris­
tallisation; 

3e Les paliers de saturation qui s'étaient dessinés se sont révé­
lés n'être qu'apparents, la recristallisation ayant toujours pu 
être menée à terme; 

4° Dans le domaine des températures considérées, les vitesses de 
recristallisation s'étendent sur une échelle d'environ 500 : 1. 

3.3.2. Description comparative des structures finales 

Les figures 1.3.6. et 1.3.7. sont composées d'exemples des struc­

tures finales obtenues par les différents traitements thermiques 

du Cu 99,96 % (fig. 1.3.6.) et du Cu 99,99 % (fig. 1.3.7.). On 

constate d'emblée la grande ressemblance de ces structures, qui 

sont pratiquement indiscernables les unes des autres. Cet aspect 

est encore mis en évidence par les résultats des mesures des tail­

les de grains reportées dans le tableau II, page 53. 



I ' «T'aA-lte» 

I 

A. Traitement No. 1 (1 h, 380 0C] 

300 X 

Traitement No. 2 (2 h, 330 0C) 

300 X 

C. Traitement No. 3 (1 mn, 380 0C + 

2 h, 330 0C) 300 X 

D. Traitement No. 4 (5 mn, 380 0C • 

2 h, 330 0C) 300 X 

Fig. I.3.6. Structures entièrement recristallisées obtenues après divers traitements 

thermiques du Cu 99,96 déformé 52 % par étirage 
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A. Traitement No. 5 (1 h, 380 0C) 

300 X 

B. Traitement No. 6 (1h, 340 0C) 

300 X 

C. Traitement No. 7 (4 h, 310 0C) 

300 X 

D. Traitement No. 8 (72 h, 290 0C) 

300 X 

E. Traitement No. 9 (1mn, 380 0C + 

4 h, 310 0C) 300 X 

F. Traitement No. 10 (3 mn, 340 0C + 

4 h, 290 0C). 300 X 

F ig . I .3 .7. Structures entièrement recr is ta l l i sées obtenues après divers traitements 

thermiques du Cu 99,99 déformé 52 % par étirage 



Tableau II 

Numéro du Pureté du 
traitement cuivre [%] 

1 99,96 

2 99,96 

3 99,96 

4 99,96 

5 99,99 

6 99,99 

7 99,99 

8 99,99 

9 99,99 

10 99,99 

Températures et 
temps de traitement 

380 0C, 1 h 

330 0C 1 2 h 

380 0C, 1 min + 330 0C, 2 h 

380 0C, 5 min + 330 0C, 2 h 

380 0C, 1 h 

340 0C, 1 h 

310 0C, 4 h 

290 0C, 4 h 

380 0C, 1 min + 310 0C, 4 h 

340 0C, 3 min + 290 0C, 4 h 

tym] 

31 

32 

32 

30 

40 

41 

41 

41 

37 

37 

La différence de pureté des deux cuivres se marque ici par un 

écart de 25 % de la taille des grains, laquelle, lorsque le ma­

tériau est le même, ne subit toutefois pas de variation signi­

ficative due aux différents traitements thermiques. 

Remarquons encore que les micrographies des figures 1.3.6. et 

1.3.7. montrent que les structures obtenues sont assez irréguliè­

res et que les grains sont loin d'avoir des formes polygonales. 

Les résultats des analyses de distribution faites sur les struc­

tures recristallisêes du Cu 99,99 % sont rassemblées dans le ta­

bleau III. 
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Tableau III 

Numéro du 
traitement 

5 
6 

7 

8 

9 
10 

X 
en classe: 

21 

21 

21 
22 

21 

21 

X tym2] 

96 

92 

82 

107 
86 

84 

s 
[Nb de classes] 

7,6 

7,9 
7,8 

7,8 

7,8 

7,7 

11 n'est pas possible ici non plus de mettre en évidence une dif­

férence significative entre les traitements thermiques. Nous nous 

sommes assuré que les distributions elles-mêmes, et non pas seule­

ment leurs moyennes et leurs écarts types, ne pouvaient être con­

sidérées comme statistiquement différentes. Pour ce faire, nous 

avons soumis au test du khi carré l'hypothèse que les six distri­

butions des figures I.3.8.a. et I.3.8.b. sont semblables. Le ré­

sultat obtenu (khi carré = 195,73 pour 195 degrés de liberté) mon­

tre que cette hypothèse ne peut pas être rejetée au seuil de con­

fiance de 5 X. 



51--Ir1JI1-Ud JO ìdiAZH 

T. ft 

s* 
s 

m / ' 
/ • + 

u \ 1 \ t , 

a N I V . 

£ •-

-r ^ ,1 ^ : s i > 
r >•' 

i ^ 

s-

^ v .-*-^ 
1 ^ * . 

^ 

• 

* 
u 
-̂  " ( T 

s 
=-1 

r 
^ 

•, 

I I 8 » * 

S3" fO I iSb ïd 30 3tB-CM 

S 3 - n > i i a H d 30 3eB-û^ 



Pt m 
ff ic to 
a • a 
n r- te 

• • • 
U U U ï a Œ 
Z f - U 
Ul »- (E 
»- w 

LTI 
, -"^ Ls m / I 

/ • ' 
M / , ' 
U +( 

\ ' . Li \ 
3 ,^ J 
w v. 

, 1 ^ a I U 

^ 

— 

-̂  i 

1 

"^. I " - ^ 

QT 

"̂ 

"+. 

^ 
I / 

I >' 
I ^ 

"1Vi 
^ l 

i s 
l \ 

l \ , 

V 

S3"irOllBdd 30 3HS-ÜN 



Nous considérons donc que les six distributions sont statistique­

ment indiscernables. 

Pour deux d'entre elles (traitements thermiques 5 et 8 ) , nous 

n'avons pas non plus trouvé de différence statistique entre les 

distributions expérimentales et les log-normales de même moyenne 

et écart type; cela pour un seuil de confiance de 5 ï également. 

Si les quatre autres ne sont, statistiquement (test du khi car­

re}, pas assimilables sans plus à des distributions log-norma­

les, nous constatons tout de même, sur les figures I.3.8.a. et 

I.3.8.b., qu'elles n'en sont pas foncièrement dissemblables. 

En résumé, nous dirons donc que : 

- Les six structures recristallisées obtenues par les six trai­
tements doivent être considérées comme statistiquement indis­
cernables. Elle sont assez proches de distributions cfe 
type log-norma1. 

3.3.3. Description comparative des structures intermédiaires 

Ce qui frappe immédiatement lorsque l'on examine les structures 

en voie de recristallisation, c'est l'hétérogénéité de l'appari­

tion des nouveaux grains. Dans la figure 1.3.9. nous avons réuni 

quelques exemples types de structures partiellement recristalli­

sées. Contrairement à celles de la figure 1.3.2., ces microgra­

phies sont prises à un assez fort grossissement, de façon à ce 

que l'on puisse bien distinguer les grains les uns des autres. On 

constate, sur ces photographies, que les nouveaux grains apparais­

sent rassemblés dans des sortes de "nids" de recristaliisation. 

Cela signifie qu'ils sont en contact dès les premiers moments de 

leur croissance. Nous insistons: tel est le cas de toutes les 

structures intermédiaires que nous avons analysées. Le nombre des 

nouveaux grains n'ayant aucun contact visible avec des "congénè­

res" n'a jamais dépassé 2 ï du total des grains observés sur un 

échantillon. En revanche, nous avons trouvé à plusieurs reprises 

des amas contenant plus d'une centaine de grains \ 



A. Traitement No. 7 (10 mn, 310 0C), structure rec r i s ta l l i sée à 18 ï , 1000 X 

B. Traitement No. 5 (50 s , 380 0C), structure rec r i s ta l l i sée à 50 %, 1000 X 

C. Traitement No. 8 (40 mn, 290 0C), structure rec r i s ta l l i sée à 22 %, 1000 X 

F ig . I .3 .9. Exemple de structures en voie de rec r i s ta l l i sa t i on du Cu 99,99 

déformé 52 % par ét irage 



isotherme No.5 

T.T.I . No.9 

isotherme No.7 

2 0 3 0 4 0 50 6 0 70 8 0 

S recr ista l l isée/S analysée [%] 

90 100 

Fig I.3.10. Evolution de la moyenne de la d is t r ibu t ion des surfaces des 

grains rec r i s ta l l i sés au cours de la recr is ta l1 isa t ion . 

o isotherme No.6 

o T.T. I . No.10 

a • isotherme No.8 

10 20 3 0 4 0 50 6 0 70 8 0 

S recr istal l isèe/S analysée [%] 
90 100 

Fig I .3 .11 . Evolution de la moyenne de la d is t r ibu t ion des surfaces des 

grains rec r i s ta l l i sés au cours de la rec r i s ta l1 isa t ion . 



Les figures 1.3.10. et 1.3.11. montrent 1'évolution de la 

moyenne des distributions des nouveaux grains en fonction du 

pourcentage de recristallisation. 

Malgré 1'imprécision importante qui affecte ces mesures, il est 

évident que la moyenne des distributions s'élève, pour tous les 

traitements thermiques, au fur et à" mesure que la recristaliisa-

tion progresse. Il apparaît aussi clairement que pour les traite­

ments isothermes, cette moyenne est, au début de la recristalli­

sation, d'autant plus élevée que la température de traitement 

est basse. Cela implique que plus la température de recristalli-
2 

sation est haute, plus le nombre de grains/mm , à pourcentage 

de recristallisation égal, est important au départ. 

Le traitement 8 {290 0C isotherme) montre une évolution de la 

moyenne de la distribution de la surface dss grains assez peu mar­

quée, la valeur initiale de celle-ci n'étant pas très différente 

de sa valeur finale. Les traitements 6 et 7 {340 0C isotherme et 

310 0C isotherme), partant d'une moyenne très basse, subissent 

une élévation importante de celle-ci, qui atteint, comme pour le 

traitement 8, sa valeur de palier dès 45 % de recristallisation 

environ. Nous constatons, en revanche, que les conditions du trai­

tement 5 (380 0C isotherme) amènent une évolution continue de la 

moyenne de la surface des grains. Elle n'atteint la valeur mesu­

rée sur les structures finales qu'en fin de recristallisation. 

Les T.T.I., quant à eux, présentent des similitudes intéressan­

tes. En effet, nous observons dans ces deux cas que, lorsque la 

vitesse de recristallisation tend vers zéro, la structure conti­

nue néenmoins d'évoluer. En d'autres termes : 

- Bien que la surface recristallisëe soit devenue constante, la 
moyenne de la surface des grains continue d'augmenter de ma­
nière significative. 

En résumé, ces analyses ont montré que la température de recris-

tallisalion influence fortement la morphologie de la nouvelle 
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structure au début de la recristallisation. Plus la température 

de traitement est élevée, plus la surface moyenne initiale des 

grains est petite. La structure évolue ensuite de facon à compen­

ser cette différence, les structures finales étant semblables. 

L'étude des structures obtenues par T.T.l. nous a permis de voir 

que la morphologie de ces microstructures continue d'évoluer même 

lorsque le taux de recristallisation se stabilise. 

3.3.4. Synthèse des résultats 

Malgré d'énormes différences au niveau des cinétiques de la re­

cristallisation, nous avons dû constater que, dans la gamme des 

températures utilisées, la morphologie de la structure complète­

ment recristallisée ne dépend pas du traitement thermique. En re­

vanche, la granulometrie des structures du -début de la recris­

tallisation s'affine si la température de recristallisation 

s'élève. Par le biais des T.T.L, nous avons montré que les nou­

velles structures sont capables d'évolutions "internes", c'est-à-

dire que leur granulometrie augmente sans entraîner une extension 

de la surface qu'elles occupent. 
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4. I N T E R P R E T A T I O N D E S R E S U L T A T S 

Commençons par discuter les résultats des analyses cinétiques 

(fig. 1.3.3. et 1.3.4.). 

Le fait que les courbes obtenue^ pour les traitements isothermes 

au-dessus de 330 0C n'aient pas une allure typiquement sigmoida­

le tient partiellement à la méthode expérimentale employée. Consi­

dérons, en effet, le temps, tout au début de la réaction, pendant 

lequel la vitesse de recristallisation doit augmenter. Si cette 

partie de la courbe ne peut être observée par notre méthode d'ana­

lyse des cinétiques, c'est qu'il est d'une part très difficile de 

détecter les premiers stades de la recristallisation et que, d'au­

tre part, cette période est, aux températures utilisées, vraisem­

blablement très courte, ce qui exclut la possibilité de l'isoler 

par des traitements thermiques tels que ceux que nous avons prati­

qués. Aussi, lorsque la recristallisation est détectée, a-t-elle 

déjà atteint un stade si avancé que la rapidité du phénomène et 

l'inexactitude de la mesure employée ne peuvent permettre de la 

suivre avec la précision nécessaire pour savoir si la ]courbe est 

sigmoidale ou non. Nous admettons donc, dans le doute, que ces 

courbes peuvent être décrites par des équations du type de celle 

d'Avrami : 

y(t) = 1 - exp(-Btk) 

Il en va autrement des cinétiques au-dessous de 340 0 C , qui mon­

trent une pseudo-saturation qui ne peut être décrite par une sig­

moidale pure, mais par une équation du type de celle proposée 

par Comte: 

y(t) = y..t (1 - exp(-Btk)) 
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où la valeur de saturation y r . serait une fonction du temps, 
sat 

y .(t) augmentant lentement pour atteindre finalement 100 %. 

Cette fonction, dont on peut raisonnablement penser qu'elle est 

linéaire et de pente très faible, devient donc pour les t » : 

Nous attribuons l'apparition de ces paliers de pseudo-saturation 

3 l'épuisement prématuré des endroits de germination aisée. Nous 

constatons, en effet, qu'à 290 0C par exemple, la structure pré­

sente au début du palier (fig. I.3.11.) a déjà atteint son état 

final. Nous ne pouvons donc pas supposer que les 50 % de recris­

tallisation qui manquent sont obtenus par l'extension des grains 

déjà formés, car un tel processus impliquerait une énorme augmen­

tation de la surface moyenne de ceux-ci. Aussi devons-nous admet­

tre que le reste de la matrice déformée est éliminé par de nou­

veaux grains à germination et croissance extrêmement lentes. Nous 

en déduisons qu'ils sont formés à des endroits beaucoup plus défa­

vorables que les premiers, qui, eux, montraient des capacités de 

développement nettement supérieures. Pourtant, force est de cons­

tater que ces grains "lents" doivent, en fin de compte, avoir une 

distribution de surfaces indiscernable de celle établie par les 

grains rapides puisque la structure finale a une distribution ho­

mogène. 

Les cinétiques des T.T.I. présentent le même comportement de pseu­

do-saturation que les cinétiques des traitements isothermes réali­

sés à la température basse. Cela indique que la valeur à laquelle 

la recristallisation semble se stabiliser est intimement liée à 

la température du traitement. L'accélération de la recristallisa­

tion au début du T.T.I. ne fait qu'avancer le moment où cette va­

leur est atteinte, mais ne la change pas d'une manière significa­

tive. Nous en concluons que l'évolution temporelle à long terme 

de la recristallisation est étroitement liée à la température à 

laquelle la croissance des nouveaux grains est réalisée. 
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Les résultats livrés par l'analyse des structures finales (ta­

bleaux Il et III, fig. I.3.8.) sont quelque peu surprenants. En 

effet, Form et al [41] avaient déjà constaté que la taille des 

grains recristallisés ne dépend pratiquement pas de la tempéra­

ture du traitement. Mais ces résultats furent établis pour des 

traitements quasi isothermes (AT/. = 5 0C.min- ), sur un fai­

ble nombre de grains (30 â 60) et par une technique expérimentale 

particulière (PEEM) et très localisée. Nos résultats sur les trai­

tements isothermes ne font donc que les confirmer par une analyse 

à large échelle fournissant des données mieux étayées du point de 

vue statistique. Nous pouvions d'ailleurs nous attendre à obte­

nir, pour les traitements isothermes, des valeurs de tailles de 

grains assez semblables. En effet, comme nous l'avons mentionné 

lors de l'exposition du principe des T.T.I., la "concurrence" 

existant entre germination et croissance dans ce type de traite­

ments fait que l'on ne pourrait envisager l'indépendance de la 

taille du grain par rapport â la température de l'isotherme que 

$1 : 

- Les centres de germination les plus ac t i f s étaient éloignés 

les uns des autres d'une distance environ égale au diamètre 

des grains de la structure f i na le . 

Cette condition est dictée par le postulat que : 

- Les grains en cours de croissance ne s 'arrêtent que lo rsqu ' i l s 

en rencontrent d'autres. 

Nous pourrions donc obtenir la même morphologie s t ructura le , 

quelle que so i t l'abondance de la germination, mais le nombre de 

germes atteignant le stade de croissance et leur répar t i t ion spa­

t i a l e devraient rester les mêmes. Simplement, les germes consom­

més lors de cette croissance le seraient à un stade plus ou moins 

avancé. 



Or, comme nous l'avons montré dans la figure 1.3.9., les struc­

tures que nous avons obtenues ne remplissent pas cette condition. 

D'autre part, les structures finales des T.T.I. auraient dû, 

elles, être différentes, puisque le traitement â la haute tempéra­

ture était censé catalyser la germination et l'abaissement subsé­

quent de cette température et empêcher la consommation des germes 

avant leur stabilisation. 

Faut-il, dès lors, attribuer les résultats obtenus ä une mauvai­

se estimation du point d'interruption ? 

Non, car cette hypothèse est infirmée par l'évolution de la 

moyenne du T.T.I. montrée sur la figure 1.3.11. En effet, si, du 

point d'interruption à la fin présumée de la germination (̂ 30 % 
de la recristallisation), l'évolution du T.T.I. et celle du trai­

tement à la température initiale sont très semblables, après ce 

point, la moyenne du T.T.I. n'augmente pratiquement plus, alors 

que la recristallisation progresse encore d'environ 10 %. 

Il nous faut donc admettre que de nouveaux grains sont venus aug­

menter la surface de recristallisation. Ainsi, nous avons réussi, 

en changeant les conditions d'activation thermique, â amener au 

stade de croissance un plus grand nombre de germes que dans le 

cas isotherme, leur croissance à la température basse contribuant 

à l'augmentation de la surface recristallisée. Le point d'inter­

ruption était donc judicieusement défini. 

Comment, dès lors, expliquer les résultats obtenus ? 

Considérons à nouveau l'évolution du T.T.I. de la figure 1.3.11. 

Nous constatons que la structure isotherme obtenue à la suite du 

début du traitement ne perdure pas. Dès que le taux de recristal­

lisation atteint, à 40 %, sa valeur de pseudo-saturation, la 

structure montre ce que nous avons appelé sous 3.3.4. une "évolu­

tion interne". Cela signifie en clair : 
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- Qu ' i l s'opère dans les structures recr is ta l l i santes un proces­
sus de grossissement qui entraîne un accroissement de la sur­
face moyenne des grains sans augmentation de la surface re-
c r i s t a l l i sée . 

A ins i , la croissance des nouveaux grains ne s 'arrête pas forcé­

ment l o rsqu ' i l s se rencontrent, puisque certains d'entre eux con­

t inuent de se développer aux dépens de leurs vois ins. 

Nous n'avons trouvé aucune mention de ce phénomène dans la l i t t é ­

rature. I l s 'ag i t en quelque sorte d'un troisième stade de la re­

c r i s t a l l i s a t i o n primaire, intervenant après la germination et la 

croissance. Ce processus est l 'unique voie que peut suivre la re­

c r i s t a l l i s a t i o n pour assurer la constance de sa morphologie f i ­

nale. I l est , en e f f e t , indispensable, pour que la granulometrie 

de la structure f i na le ne soi t pas affectée, que les amas com­

pacts de pet i ts grains observés au début de la rec r i s ta l l i sa t i on 

fassent place à une structure plus grossière. Or ces pet i ts 

grains ont dépassé le stade germinatif pu isqu ' i ls sont v is ib les 

en microscopie optique. Nous en déduisons q u ' i l se produit dans 

ces amas un grossissement des grains comparable à celui que l 'on 

observe à une température de 300 0C à 400 0C plus élevée, dans 

les structures totalement rec r is ta l l i sées . Nous en concluons que 

c'est probablement en raison de l'énorme énergie de surface qui 

reste à ces endroits après la rec r i s ta l l i sa t i on que ce processus 

peut s'accomplir à une température très infér ieure à cel le oD on 

a l 'habitude de le considérer comme a c t i f . 

Nous insistons par a i l leurs sur le f a i t que ce processus é t a i t 

nécessairement a c t i f dans toutes les structures en cours de re-

c r i s t a l l i s a t i o n que nous avons pu observer. Certes, i l n'est c l a i ­

rement mis en évidence que dans le cas des T . T . I . des figures 

1.3.10. et 1.3.11. , mais les résultats de l 'analyse des st ructu­

res f inales imposent son existence dans les traitements isother­

mes. 
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La structure finale ne dépend par consequent pas de l'abondance 

de la germination. Elle s'Établit indépendamment de la morpholo­

gie de la structure existant au début de la recristallisation, 

en raison de la régulation que ce processus de croissance interne 

exerce sur la taille des grains. Cette indépendance totale de la 

structure finale par rapport à tous les paramètres des traite­

ments thermiques que nous avons considérés pour un état déformé 

donné nous porte à croire qu'elle est prédéfinie avant même que 

la recristallisation ne commence. Nous en arrivons donc naturel­

lement à postuler que : 

- La morphologie de la structure issue de la recristallisation 
primaire dépend exclusivement d'un ou de plusieurs paramètres 
de la structure déformée. 

Nous ajouterons encore les remarques suivantes à propos des mesu­

res faites sur les structures intermédiaires : 

- Le taux de germination est sans nul doute augmenté par une tem­

pérature de recristallisation élevée. Les grandes quantités 

d'énergie thermique qui sont à dispostion dans ces cas-là per­

mettent d'établir, aux endroits de germination facile, des 

structures très défavorables du point de vue de l'énergie de 

surface, mais en revanche extrêmement propices à l'élimination 

rapide des dislocations. 11 semble donc que cet avantage prime 

sur le désavantage qu'il entraîne. (Corrane les considérations 

d'énergie des dislocations priment sur celles de l'énergie de 

surface.) Ces structures fines, créées au début de la recristal­

lisation, subsistent jusqu'à un stade plus ou moins avancé de 

celle-ci, lequel dépend de la température du traitement. En 

fait, la recristallisation est si brusque à température élevée 

que ces "nids" ont vraisemblablement juste le temps de disparaî­

tre avant qu'elle ne s'achève. Cela nous permet de comprendre 

pourquoi à 380 0 C , par exemple, la moyenne des surfaces évolue 

tout au long de la recristallisation. Aux températures plus bas­

ses, la relative lenteur de celle-ci permet l'élimination de 

ces nids bien avant qu'elle ne soit accomplie. 
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- Ces observations des structures en cours de recristallisation 

nous poussent â croire que celle-ci débute par des processus 

dont la rapidité est fonction des possibilités d'activation 

thermique à leur disposition. Ces processus visent à" éliminer 

le plus vite possible l'énergie contenue dans les dislocations, 

et cela indépendamment de la structure plus ou moins favorable 

qu'ils établissent. Cette étape achevée, la structure résul­

tante est remplacée par une structure plus favorable par le 

processus de grossissement des grains décrit à la page 65. 

4.1. Synthèse de la vision expérimentale de la recristallisation 

Comme nous l'avons fait pour les modèles existant dans la littéra­

ture, nous allons tenter maintenant de parvenir à une vue synthé­

tique de la recristallisation à partir des éléments apportés par 

nos expériences. 

La recristallisation se déroule en trois phases: la germination, 

la croissance et la régulation de la structure. La morphologie 

de la structure finale est établie lors de cette troisième phase. 

Tout comme la croissance, cette étape est indirectement visible 

en microscopie optique. Selon l'énergie thermique dont elle dis­

pose, la recristallisation peut emprunter des chemins temporelle-

ment et structurellement différents, mais qui mènent tous à une 

structure finale de même morphologie. Celle-ci ne dépend donc pas 

des paramètres du traitement thermique qui l'établit. Elle doit, 

par conséquent, être déterminée par un ou plusieurs paramètres de 

la structure ëcrouie. Les cinétiques de la recristallisation ne 

sont en général pas purement sigmoldales, mais présentent des 

liens de parenté avec ce genre de fonctions mathématiques. Nous 

considérons la recristallisation comme globalement achevée lors­

que toute la structure déformée a été consommée. Localement, la 

recristallisation se termine lorsque la structure a atteint sa 

morphologie finale. 
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5. C O N C L U S I O N S 

Pour terminer cette par t ie , nous voudrions mettre en lumière les 

éléments apportés par nos expériences qui complètent la vis ion 

que la l i t t é r a t u r e nous avait permis d 'é tab l i r . 

Lorsque l 'on compare l'image théorique du chapitre 2.3. et cel le 

t i rée de nos expériences, i l est tout de suite évident que : 

- La différence essent iel le qui les sépare est l 'absence, dans 

la première, de la phase de la régulat ion. Des deux phases pos­

tulées par la théor ie , nous n'avons, en raison des techniques 

expérimentales u t i l i sées , pu examiner en f a i t que la cro is­

sance. Nous ne pouvons donc nous prononcer i c i sur les mécanis­

mes de la germination, mais uniquement sur ses e f fe ts . Même si 

la germination et la croissance permettent effectivement d'ex­

pliquer comment la rec r i s ta l l i sa t i on progresse, la troisième 

phase est , comme nous l'avons montré, indispensable pour dé­

c r i re l 'établissement de la structure f ina le . Ce processus de 

régulation de la structure ne saurait donc être exclu d'une 

vision réal is te de la r e c r i s t a l l i s a t i o n . 

11 en résulte que : 

- La dé f in i t ion de la force motrice que nous avons donnée au cha­

p i t re 2.3. n'est sat isfaisante que pour les deux premières pha­

ses. Dans la t rois ième, en revanche, c 'est vraisemblablement 

l 'énergie de surface qui détermine cette force. 

- Dans le modèle théorique, la rec r i s ta l l i sa t i on s'achève locale­

ment et globalement lorsque la structure déformée est consom­

mée. Nous avons vu q u ' i l fau t , expérimentalement, fa i re la d i f ­

férence entre ces deux points de vue puisque la structure peut 

se modifier localement après 1'élimination de la matrice 

écrouie. 
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Pour terminer la comparaison, nous admettrons que les cinétiques 

de la recristallisation obtenues expérimentalement présentent ef­

fectivement et comme prévu un aspect, mais non pas un type pure­

ment sigmoldal. 

En résumé, nous dirons que : 

- Le modèle théorique exposé sous 2.3. ne permet pas d'expliquer 
les phénomènes expérimentaux que nous avons observés. 11 lui 
manque essentiellement la phase servant â expliquer pourquoi la 
structure recristallisêe ne dépend pas du traitement thermique. 
Cette indépendance implique que la structure recristallisêe est 
déterminée par un ou plusieurs paramètres de l'état écroui. 

Dans la deuxième partie de ce travail, nous tenterons de voir ce 

qui, dans la structure déformée, influence si fortement la struc­

ture recristallisée. 
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PARTIE II 
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! . B U T S 

Dans cette par t ie , nous visons deux buts : 

- Déterminer les relat ions de cause à e f fe t entre la structure 

déformée et la structure rec r i s ta l l i sée . 

- Nous assurer que l'indépendance de la morphologie de la struc­

ture f ina le à l 'égard des conditions de traitement thermique 

se vé r i f i e dans d'autres conditions que cel les retenues dans 

la première part ie de ce t r a v a i l . 

Nous nous proposons i c i de dé f i n i r et de réal iser un test c r i t i ­

que qui nous permette d'atteindre ces deux ob jec t i f s . 
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2. C O N S I D E R A T I O N S G E N E R A L E S 

Pour r e l i e r la morphologie de la structure rec r i s ta l l i sée à un 

ou plusieurs paramètres de la structure êcrouie, i l est néces­

saire de cerner tout d'abord la ou les variables à u t i l i s e r . I l 

faut ensuite réal iser des structures déformées où ces variables 

prennent des valeurs s'étendant sur une large gamme. Enf in, i l 

faut étudier les structures résultant de la r ec r i s t a l l i sa t i on de 

ces états déformés. 

Nous avons cho is i , dans cette optique, de ne considérer qu'un 

seul paramètre de la structure déformée, à savoir la densité de 

l 'énergie stockée dans le métal par la déformation plast ique. 

Cette énergie est déf inie comme étant ce l le des défauts st ructu­

raux restant dans le métal après la déformation plastique [42] . 

I l est possible de la mesurer directement en déformant le maté­

riau dans un calorimètre. L'énergie stockée, E t , - est alors 

donnée par : 

Estor = A • « 

{où A est le travail fourni pour effectuer la déformation et Q 

l'énergie thermique dissipée au cours de celle-ci). 

E . se situe en général entre quelques et un peu plus de 10 % 

de A [43]. Ce paramètre nous semble particulièrement indiqué pour 

les raisons suivantes : 

i) L'énergie stockée par la déformation plastique est la cause 

première de la recristallisation. 
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ii) Elle a une forte influence sur la taille finale des grains. 

Celle-ci, toutes conditions étant par ailleurs égales, dimi­

nue si le taux de deformation, donc l'énergie stockée, aug­

mente [44]. 

iii) Il s'agit, à l'instar de la taille des grains, d'un paramè­

tre structural global. Nous comparons donc des valeurs is­

sues d'analyses faites â des échelles comparables. 

Nous tenterons d'obtenir des structures ayant des densités 

d'énergie stockée différentes ainsi que des cas où cette densi­

té est la même, mais obtenue par d'autres moyens Nous pourrons 

alors examiner s'il existe une relation bien définie entre la 

taille des grains et la densité de l'énergie stockée et si 

cette relation dépend ou non de la facon dont cette énergie 

est stockée dans le métal. Pour compléter cette analyse, nous es­

saierons de vérifier la relation établie en tentant de changer le 

contenu énergétique d'une structure avant sa recristallisation 

sans modifier ses conditions de déformation. 



3. C O N D I T I O N S E X P E R I M E N T A L E S 

Nous décrirons i c i les moyens pratiques qui nous ont permis de 

réal iser les tests élaborés ci-dessus. Nous préciserons ensuite 

les conditions exactes que nous avons ut i l isées pour effectuer 

ces analyses. 

Remarquons que pour tous les essais décrits dans cette par t ie , 

nous avons employé du Cu 99,99 %, ne disposant plus de matériau 

d'une pureté de 99,96 %. 

3 .1 . Variation_de l 'énergie stockée 

Pour var ier la densité de l 'énergie stockée dans le métal d'es­

sa i , nous avons 1° varié le taux de déformation des barres et 2° 

changé la t a i l l e des grains avant la déformation. L ' u t i l i s i a t i o n 

de ces deux moyens permet d'obtenir â la fo is une gamme d'éner­

gies stockées assez étendue et des structures déformées différem­

ment ayant une énergie stockée comparable. 

Nous avons ensuite tenté de réduire l 'énergie stockée, pour un 

état déformé donné, par une restaurat ion. Rappelons que l 'on en­

tend par restauration les processus qui permettent de réduire 

l 'énergie stockée sans mouvement de jo in ts grand-angulaires [42, 

4S]. 

3.2. Mesure de l 'énergie stockée 

Les valeurs des énergies stockées ont été obtenues par chauffage 

des échantil lons déformés dans un calorimètre de précision. C'est 

la méthode la plus couramment u t i l i sée dans ce genre de mesures 

[42] . Nous avons employé â cet e f fe t un calorimètre â f lux d i f f é ­

rent ie l (type MCB, de la maison Thermoanalyse, à Grenoble}. 
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Remarquons que, lorsque l 'on mesure l 'énergie dissipée lors du 

chauffage d'un échanti l lon dans un calorimètre, i l est possible 

d 'écr i re [42] : 

EA = E E + ER 

(où E. est l'énergie mesurée, Ep l'énergie relaxée lors de la 

restauration et ER celle relâchée lors de la recristallisation. 

En principe : 

EA < Estor 

car un peu d'énergie peut se perdre spontanément entre le moment 

de la déformation et celui de la mesure. D'autre part, l'énergie 

de l'état d'arrivée peut être différente de celle de l'état ini­

tial, ce qui crée aussi une différence entre E. et E . , 

Mais E„ est l'énergie effectivement éliminée par les processus 

de relaxation activés thermiquement. C'est donc la grandeur qui 

nous intéresse, puisqu'elle représente la force motrice réelle 

de ces processus. De plus, dans E», la partie Er ne repré­

sente, pour un type de cuivre comparable au nôtre, jamais plus 

de 10 % [46] et n'est parfois même pas mesurable [47]. Nous ad­
mettrons donc pour nos expériences que : 

E A = E R 

Considérant maintenant les résultats de Clareborough donnés dans 

[48 ] , nous pouvons déduire que, dans des conditions très sembla­

bles aux nôtres, la quas i - to ta l i té de l 'énergie qui subsiste dans 

un cuivre déformé à température ambiante est dissipée par la re­

c r i s t a l l i s a t i o n . Nous ferons donc, par la su i te , l 'approximation 

suivante : 

Estor = E A = ER 
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Nous confondrons ainsi l'énergie dissipée, que l'on mesure lors 

de la recristallisation, avec l'énergie stockée par la déforma­

tion. 

La mesure en calorimètre se déroule de la manière suivante : 

L'on introduit, à température ambiante, l'échantillon à analy­

ser et un échantillon de référence de même masse et de même 

forme dans le calorimètre. L'on remplace l'air de la chambre 

de mesure par un gaz inerte (N„, Ar) et l'on chauffe à une vi­

tesse constante jusqu'à la fin de la recristallisation. {Dans 

nos essais, cette vitesse était de 2 0C.min- et la température 

maximale atteinte, d'environ 500 0C.) Le traitement thermique est 

donc anisotherme. Pendant la montée en température, l'on mesure 

la différence de flux thermique qui apparaît entre l'échantillon 

analysé et l'échantillon de référence. L'intégrale de cette dif­

férence par rapport au temps donne l'énergie libérée par la re­

cristallisation, donc l'énergie stockée aux approximations déjà 

mentionnées. 

Remarquons encore que, si des essais de ce type peuvent aussi 

être accomplis de façon isotherme, ils posent tout de même des 

problèmes pratiques assez importants [49]. La méthode que nous 

avons utilisée permet d'obtenir une précision de mesure élevée 

(+5 % [50]) pour des volumes assez considérables {""1 cm ). Les 

principales caractéristiques de l'appareil employé pour nos ex­

périences sont données dans l'annexe 2. Notre institut ne dispo­

sant pas d'un tel équipement, les mesures d'énergies stockées 

ont été effectuées ä l'Institut für Werkstoffkunde und Herstel­

lungsverfahren der Technische Universität Braunschweig. 
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3. Analyse des tail 1 es des grains recri stai Uses 

Ces mesures ont été faites par 1a méthode des intersections selon 

les mêmes modalités que celles décrites dans la partie I. (cf. 

3.2.5.2.)- Nous les avons effectuées sur les échantillons traités 

en calorimètre et sur des échantillons similaires traités en bain 

de sels. Nous disposons donc de deux traitements thermiques dif­

férents par état déformé. Nous pourrons ainsi vérifier la cons­

tance de la taille des grains par rapport au traitement thermique 

pour des états différents de celui utilisé dans la partie I. 



3.4. Conditions expérimentales 

3.4.1. Calorimetrie 

Nous avons examiné dans le calorimètre les états suivants : 

Tableau IV 

Numéro 
de barre 

ClO 

CIl 

C12 

C13 

CH 

C15 

C16 

C17 

C18 

Taille 
des grains 
initiale [um] 

350 

370 

360 

200 

210 

210 

110 

80 

100 

Taux de 
déformation: e 
[% réd. section] 

84 

72 

52 

26 

52 

72 

52 

14 

26 

Déformation 
vraie: "f 

1,83 

1,27 

0,73 

0,30 

0,73 

1,27 

0,73 

0,15 

0,30 

Toutes les déformations ont été fa i tes par ét i rage. Les détai ls 

r e l a t i f s à cette étape f igurent dans l'annexe 3. 
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3.4.2. Restauration 

Nous avons tenté d'éliminer, par un traitement de restauration, 

une partie de Vénergie stockée dans certains des états défor­

més. Cet essai avait pour buts de nous permettre de savoir dans 

quelle mesure l'approximation E. = ER faite à la page 76 est 

justifiée et si l'on peut obtenir, pour un même état déformé, des 

tailles de grains différentes en éliminant une partie mesurable 

de l'énergie stockée qu'il contenait avant sa recristallisation. 

Les neuf états ne pouvant tous être examinés pour une question 

de disponibilité d'équipement, nous en avons soumis deux à un 

traitement de restauration, â savoir C14 et ClO. Ce choix s'ex­

plique pour les raisons suivantes : 

- C14 est l'état sur lequel nous avons effectué les analyses rap­

portées dans la première partie de ce travail. Nous disposons 

donc à son sujet d'une base de comparaison solidement établie. 

- ClO est l'état qui contient vraisemblablement le plus d'éner­

gie stockée. Aussi en espérons-nous 1a mise en évidence la plus 

marquée des effets de la restauration [48]. 

Nous avons donc d'abord effectué, sur des échantillons prélevés 

dans les barres ClO et C14, un traitement de restauration de 

100 h à 200 0C. Nous avons vérifié ensuite que ces échantillons 

étaient bien dépourvus de traces de recristallisation. Nous les 

avons enfin analysés dans le calorimètre, selon la même procédure 

que celle suivie pour les autres états. 
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3. Traitement de comparaison 

Comme nous l'avons mentionné sous 3.3., des échantillons de tous 

les états traités en calorimètre ont été parallèlement recristal-

iisés en bain de sels, afin de pouvoir comparer les tailles fina­

les des grains. Nous avons choisi le même traitement pour tous 

les états, à savoir 2 h à 400 0C. 

5. Résultats 

1. Mesures calorimétriques 

Dans le tableau V {voir page suivante), nous avons réuni les don­

nées calorimétriques des énergies stockées ainsi que les tailles 

de grains mesurées sur les échantillons recristailisés dans le ca­

lorimètre et sur ceux traités en bain de sels. 



Tabi eau V 

Numéro 

de barre 

ClO 

CIl 

C12 

C13 

C14 

C15 

C16 

C17 

ClS 

Estor 
[mO/g] 

395 

295 

204 

202 

262 

328 

276 

107 

218 

*rec MCB[H 

19 

26 

41 

58 

39 

27 

34 

52 

51 

VcBs [ r ] 

21 

27 

43 

62 

36 

23 

36 

59 

56 

J Mf.R = taille des grains recristallisés dans le calorimè­

tre (MCB). Traitement thermique anisotherme : 

T = 2 0CmIn" 1 de T ambiante â T = 500 0C M h) 

<j> p, = taille des grains recristallisës en bain de sels 

(BS). Traitement thermique isotherme: 400 0C, 2 h 

Nous constatons que pour tous les états étudiés, les tailles des 

grains recristallisës obtenues par les deux traitements thermi­

ques sont identiques, à la précision de la mesure près (±10 ï). 
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Nous remarquons aussi que l'état C14, qui correspond à celui du 

matériau utilisé dans la première partie de notre étude, donne 

des tailles de grains presque identiques à celles obtenues alors. 

Ainsi, sur une plage de température de traitement de plus de 

150 0C, nous n'avons pu, pour cet état de déformation, mettre en 

évidence aucun changement de la taille moyenne des grains recris-

tallisês. 

La comparaison des tailles des grains des états ayant des éner­

gies stockées comparables donne pour CIl et C15, C14 et C16 ainsi 

que C13 et C18 des tailles de grains similaires. En revanche, C12 

et C13, qui ont des énergies stockées presque égales, ont des 

tailles de grains significativement différentes. Il faut pourtant 

remarquer que les valeurs mesurées pour les énergies stockées de 

CIl et C12 montraient d'énormes dispersions (±50 ï) par rapport à 

la valeur moyenne donnée dans le tableau V. La précision des mesu­

res (±5 %) permet de considérer ces dispersions comme provenant 

de réelles différences entre les échantillons. Il nous parait 

donc difficile d'établir des comparaisons fiables sur les paires 

d'états considérées. C'est pourquoi nous avons englobé tous les 

états énergétiques obtenus et leurs tailles de grains respectives 

dans une relation globale: è = f(E . ), qui est illustrée sur 3 T * star' ^ 
la figure II.3.1. 
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Cette f igure montre que tous les états étudiés, à part C12 et 

C17, entrent d'une manière sat isfaisante dans une re lat ion un i -

q u e $ = f ( E s t o r ) . 

I l nous a paru également intéressant d'étudier la re la t ion 

1/T = f ( E r 4 . „ J pour la raison que l / 7 est , en première approxi-<p s tor if 

mation, proportionnel à la densité de l 'énergie de surface qui 

subsiste dans les jo in ts des nouveaux grains du métal r ec r i s t a i -
l i s é . Considérons, en e f f e t , le nombre de grains par unité de 

1 -2 
volume: il est /-3 et la surface des grains est $ . Nous 

obtenons donc une densité de surfaces des joints par unité de 

volume h et, par conséquent, une densité d'énergie de sur­

face par unité de volume h , en première approximation. 

n 

Sur la figure II.3.2., nous avons reporté ß = f(E,.tûr.)-

Nous voyons que, toujours mis à part C12 et C17, tous les états 

sont assez bien représentés par une relation linéaire entre la 

densité de l'énergie présente dans le cristal avant la recristal-

lisation et une grandeur proportionnelle, en première approxima­

tion, à l'énergie de surface qui reste dans celui-ci après la re­

cristallisation. 

Echantillons restaurés 

Comme il est facile de le constater dans le tableau Vl (voir page 

suivante), les échantillons ayant subi un traitement de restaura­

tion montrent des densités d'énergies stockées presque identiques 

à celles des états avant leur restauration. 
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Tableau VI 

Numéro de barre 

ClO 

C14 

Estor W 9 J 
avant restauration 

395 

262 

Estor W ^ 
après restauration 

430 

265 

Cela confirme que même si nous essayons de favoriser le plus pos­

sib le la restaurat ion, e l l e n'élimine pas une quantité d'énergie 

mesurable. Mentionnons i c i , â t i t r e i n d i c a t i f , que nous avons éga­

lement t r a i t é un échant i l lon de C14 pendant 1 000 h à 150 0C 

avant de le r ec r i s t a l l i se r 1 h à 340 0C. Nous n'avons pas mesuré 

l 'énergie qu ' i l contenait encore après ce traitement de restaura­

t i o n , mais nous avons constaté que la t a i l l e de ses grains recri's-

t a l l i s ë s (43 um) n 'avai t pas changé par rapport au traitement 

sans restaurat ion. 
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4. D I S C U S S I O N 

Nous avons obtenu une assez bonne relation entre la densité de 

l'énergie stockée dans le métal par la déformation et la taille 

moyenne des grains recristallisés. En première approximation, 

nous avons également mis en évidence une relation linéaire entre 

la densité des surfaces des joints et celle de l'énergie stockée. 

Bien que ne souffrant pas d'une dispersion très importante, ces 

deux relations doivent néanmoins être considérées avec prudence. 

Prenons, en effet, le cas de CIl et C12. Comme nous l'avons déjà 

mentionné, la dispersion des mesures de leur énergie stockée est 

très forte. Elle permettrait d'augmenter ou de diminuer sans dif­

ficulté la distance qui existe entre eux et les courbes tracées. 

Répétées pour quatre autres états, à savoir ClO, C14, C16 et C17, 

ces mesures ont, au contraire, montré une faible dispersion 

(±10 % ) , ce qui nous permet de penser que les relations obte­

nues ne sont pas le fait du hasard. Nous ne pouvons toutefois 

exclure, â ce stade, que d'autres paramètres de la structure dé­

formée jouent un rôle dans la relation qui existe entre celle-ci 

et la structure recristallisée. 

Le cas de C17 est intéressant à plus d'un titre. Il s'éloigne â 

coup sûr des relations décrites ci-dessus et montre les limites 

de leur validité. Nous ne pouvons, en effet, admettre que les 

courbes obtenues puissent être extrapolées sans difficulté vers 

les limites basses de E . . La droite /T = f{E s t o r)
 C 0 U P e 

l'axe horizontal un peu au-dessous de 120 mj/g. Pour y apparte­

nir, C17 devrait donc avoir une taille de grains recristallisës 

négative! D'autre part, si E . = 0, la courbe doit couper 

l'axe vertical à la valeur de la taille initiale des grains. Ces 

conditions aux limites imposent donc que : 
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r La courbe /$ = f(E t ) doive subir une dérive substan­

t i e l l e par rapport à la droi te envisagée pour les basses va­

leurs de E s t Q r . 

2° Si l 'on é t a b l i t une courbe complète pour chacun des grains 

in i t iaux (en variant le taux de la déformation), e l l e doive 

couper l 'axe ver t ica l à un endroit d i f f é ren t . 

De plus, i l faut souligner que pour de peti tes énergies 

stockées, et donc pour de faibles taux de déformation, l'homogé­

néité de cette dernière dans le volume de l 'échant i l lon ne peut 

plus être garant ie, ce qui perturbe considérablement les mesures 

de l 'énergie stockée. C'est vraisemblablement la aussi une des 

raisons pour lesquelles C17 n'entre pas dans la même re la t ion que 

les autres états analysés. 

Nous admettons donc que la re lat ion l inéa i re observée ci-dessus 

n'est valable, en première approximation, que si E . est 

200 mO/g. Les conditions de nos expériences ne permettent pas 

de savoir si cette re la t ion a une l im i te de va l i d i t é supérieure. 

Les résultats obtenus nous inc i ten t à introduire une notion de 

rendement de la r e c r i s t a l l i s a t i o n , qui nous définissons ainsi : 

Estor " ESr 
n = 

Estor 

où : 

E , = énergie stockée avant la rec r i s ta l l i sa t i on 

Es = énergie de surface résiduel le après la r e c r i s t a l ­
l i sa t i on 

nR = rendement énergétique de la r ec r i s t a l l i sa t i on 
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Nous pouvons donc dire que la recristallisation a un rendement 

constant pour une E . comprise entre 200 et 400 mj/g. 

Ces expériences de restauration, si elles n'ont pas amené la dimi­

nution d'énergie recherchée, ont tout de même permis de vérifier 

le bien-fondé des approximations faites à la page 76. 

Pour terminer, nous aimerions souligner le fait suivant : 

- La structure finale obtenue avec l'état ClO est une microstruc­

ture à grains fins. Elle correspond grosso modo à une structure 

dont la moyenne de distribution des surfaces de grains se situe­

rait en classe 14 (cf. chapitre 3.2.5.2. de la partie ]). Si 

une telle structure apparaissait au cours de la recristallisa­

tion de l'état C14 (état initial des expériences de la par­

tie I), elle serait éliminée par l'effet de croissance interne 

déjà décrit. Le fait même que l'on puisse obtenir dans ClO une 

structure complètement recristallisêe dont la morphologie très 

fine ne subsisterait pas en tant que structure intermédiaire 

dans un état contenant moins d'énergie stockée prouve que l'ef­

fet de croissance interne est aussi fortement lié à l'énergie 

stockée que la taille finale des grains. Cette déduction est 

d'ailleurs logique et nécessaire pour obtenir une taille de 

grains dépendant de l'énergie stockée, puisque nous avons mon­

tré, dans la partie I, que c'est l'effet de croissance interne 

qui règle la morphologie de la microstructure finale. 
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5. C O N C L U S I O N S 

Les expériences réalisées dans cette partie de notre étude ont 

permis de montrer que : 

- La taille moyenne des grains de la structure recristallisëe 

est indépendante du traitement thermique, même dans des condi­

tions de déformation autres que celles imposées auparavant. 

- Cette règle est valable pour une très grande plage de tempéra­

ture, à tout le moins dans les conditions de déformation éta­

blies pour les premières expériences. 

- Il existe une assez bonne relation entre la densité de l'éner­

gie stockée par la déformation et la taille moyenne des grains 

recristallisês. 

- En première approximation, la densité de l'énergie de surface 

qui reste dans la structure recristallisée est proportionnelle 

à la densité de l'énergie stockée par la déformation plastique 

dans le métal considéré, pour autant que cette dernière soit su­

périeure à 200 mj/g. La recristallisation a dans cette zone un 

rendement constant. 

Nous pouvons en conclure que : 

- Pour le Cu-OF, la densité de l'énergie stockée dans le métal 

ëcroui par la déformation plastique est le paramètre de la 

structure déformée le plus important dans la détermination de 

la taille des grains recristallisês. Nous ne pouvons toutefois 

pas exclure que d'autres variables de cette structure y jouent 

un rôle secondaire. 



PARTIE III 
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! . C O N C L U S I O N S G E N E R A L E S 

Au début de cette étude, nous avions déf in i les buts suivants : 

- Caractériser la dépendance de la nouvelle microstructure issue 

de la rec r i s ta l l i sa t i on en fonction des paramétres de c e l l e - c i . 

- Décrire les d i f férents stades du développement de cette micro­

structure et leur contr ibut ion spécifique selon ces mêmes para­

mètres. 

- Rechercher les causes possibles des di f férents f a i t s observés. 

Dans la première par t ie , nous avons montré : 

- Que la morphologie de la nouvelle microstructure ne dépend pas 

des conditions du traitement thermique de r e c r i s t a l l i s a t i o n . 

- Que, selon les paramètres des traitements thermiques, le déve­

loppement de cette morphologie emprunte des chemins temporelIe-

ment et structurellement d i f férents mais q u i , s ' i l s partent 

d'un même point , aboutissent tous au même endroi t . 

- Que deux et non pas un seul stade de la rec r i s ta l l i sa t i on peu­

vent être observés indirectement en microscopie optique, à sa­

voir la croissance des grains et la régulation de la structure. 

- Que les méthodes expérimentales u t i l i sées ne permettent pas de 

suivre le stade de germination te l q u ' i l est postulé dans la 

l i t t é ra tu re et que, dans le doute, i l faut bien admettre q u ' i l 

se déroule selon les mécanismes retenus dans le chapitre 2.4. 

de la part ie I . 



- Qu'au vu de cette dernière considération, la recristailisation 

s'effectue en trois étapes: la germination, la croissance et la 

régulation de la structure. 

- Que la germination et la croissance s'accomplissent différem­

ment suivant l'énergie thermique disponible; que ces deux pha­

ses éliminent la matrice ëcrouie; que la microstructure locale, 

qui s'établit alors, dépend, du moins au début de la recristal­

lisation, des conditions de traitement. 

- Que, par son effet de croissance "interne", la régulation de 

la structure permet d'obtenir une morphologie constante de la 

structure recristallisée, quelles que soient les configurations 

locales issues des deux premières étapes, et qu'elle est donc 

seule responsable de la morphologie de la structure finale. 

Dans la deuxième partie, nous avons vu : 

- Que, même dans des conditions de déformation très diverses, la 

taille des grains de la structure finale ne dépend pas du trai­

tement thermique de recristallisation. 

- Qu'il existe une assez bonne relation entre la densité de 

l'énergie stockée dans la matrice par la déformation et la 

taille finale des grains, mais qu'on ne peut toutefois exclure 

que d'autres paramètres de la structure ëcrouie jouent un rôle 

dans la détermination de cette taille. 

- Qu'il existe une relation linéaire entre la densité de l'éner­

gie stockée dans la matrice et une grandeur proportionnelle, en 

première approximation, à la densité de l'énergie de surface 

qui reste dans le métal recristallisé, mais que, dans les condi­

tions qui étaient les nôtres, cette relation n'est linéaire que 

si l'énergie stockée est 200 mj/g et que la pente de la droite 

peut être interprêtée comme une mesure du rendement énergétique 

de la recristallisation. 
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Par conséquent, nous sommes maintenant â même de caractériser la 

dépendance de la microstructure issue de la recristallisation de 

la manière suivante : 

- La morphologie de la microstructure issue de la recristallisa­
tion dépend des paramètres de la structure déformée et princi­
palement de la densité de l'énergie stockée dans la matrice 
écrouie. Elle est indépendante du traitement thermique qui con­
duit à la recristallisation. 

- La recristallisation se développe en principe en trois phases: 
la germination, la croissance et la régulation de la structure, 
Les deux premières établissent une structure non déformée, la 
troisième règle, indépendamment des deux autres, la morphologie 
de la structure recristallisëe. 

- Comme nous l'avons vu ci-dessus, l'énergie stockée dans la ma­
trice déformée est non seulement la cause de la recristallisa­
tion, mais détermine encore ses effets. 
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2. P R O P O S I T I O N S D E R E C H E R C H E S 

Nous pensons que les résultats que nous avons obtenus dans le ca­

dre de ce t rava i l mériteraient d 'être étudiés plus avant pour sa­

voir : 

i ) S ' i l s sont valables dans d'autres matériaux. 

i i ) S ' i l s se vé r i f i en t quel que soi t le mode d'écrouissage. 

i i i ) Quelles influences peuvent, par exemple, avoir sur eux 

l 'énergie du défaut d'empilement et la texture de l ' é t a t i n i ­

t i a l . 

iv) Quels sont les paramètres de la structure déformée qui 

jouent un rô le , même mineur, dans la détermination de la 

structure rec r i s ta l l i sëe . 

Par a i l l e u r s , nous pensons q u ' i l serai t nécesaire aussi de mesu­

rer l 'énergie stockée de manière extensive et dans un grand nom­

bre d'états d i f fé ren ts , a f in d'augmenter la confiance que nous 

pouvons avoir dans les relat ions obtenues. 11 serai t également i n ­

téressant de mieux cerner les l imi tes du domaine l inéai re de la 

re lat ion 1 ^ = f ( E
s t o r ) -

Une observation directe de la croissance interne permettrait de 

corroborer l 'observation indirecte que nous en avons f a i t e . Nous 

proposons pour cela la méthode suivante : 

- Préparer des échantil lons partiellement rec r i s ta l l i sës en bain 

de sels et observer leur microstructure au SEM par contraste 

d 'or ientat ion. Repérer un nid de pet i ts grains rec r i s ta l l i sës 

et chauffer l 'échant i l lon jusqu'à la température de r ec r i s t a l ­

l i sa t i on . 
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En e f fe t , i l devrait être possible, à ce moment-là, d'observer 

" in s i tu " la d ispar i t ion de cet amas au p ro f i t d'une structure 

plus grossière. Et cela d'autant plus que cette d ispar i t ion de­

v ra i t être encore f a c i l i t é e par le f a i t que cet amas posséderait 

une interface métal-vide ayant une énergie spécifique substan­

t iel lement plus élevée que cel les des interfaces métal-métal. 

C'est d 'a i l leurs pour cette raison q u ' i l nous semble d i f f i c i l e 

que la formation de ces nids puisse être observée lors du chauf­

fage dans le SEM, car les conditions énergétiques sont alors 

t rès défavorables. 

Dans le même ordre d ' idée, i l nous paraî t ra i t intéressant d 'étu­

dier contient la structure se comporte lorsque l 'on "catalyse" l o ­

calement la germination. Deux moyens au moins pourraient être u t i ­

l isés à cet e f fe t : 

1° La catalyse par création de singular i tés de déformation plas­

t ique. 

2° La catalyse par choc thermique local obtenu par l ' u t i l i s a t i o n 

so i t d'un faisceau laser ou d'un faisceau d'électrons [51 ] . 

I l semble, d'après nos essais prél iminaires, que ces deux types 

d'expériences pourraient être réalisés sans trop de d i f f i c u l t é . 

I l s permettraient de mesurer jusqu'à quel point une r e c r i s t a l l i ­

sation étendue peut être déclenchée par une action très l o c a l i ­

sée. D'autre par t , les traitements thermiques par f lash laser per­

mettent d 'obtenir des structures granulaires d'une finesse ex­

trême [52 ] , sur lesquelles i l devrait être possible de démontrer 

facilement l ' e f f e t de croissance interne. 

Pour terminer, nous pensons qu'une étude s tat is t ique des phénomè­

nes germinatifs par microscopie a transmission s'imposerait. El le 

permettrait de dégager un modèle de germination basé sur des ob­

servations mult iples et représentant la majorité des cas étudiés. 
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Elle nécessiterait certes un t rava i l expérimental énorme, mais 

permettrait seule, à notre av is , de préciser l'image actuelle de 

la germination de la r ec r i s t a l l i sa t i on par la détermination de 

ses mécanismes les plus a c t i f s . 
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ANNEXES 

106-



! . T E C H N I Q U E S M E T A L L O G R A P H I Q U E S 

1.1. Analyse des cinétiques et des structures intermédiaires 

La mêtallographie des structures intermédiaires se déroul 

les étapes suivantes : 

Polissage : 

1° Papier au SiC de granularité: 220 

500 

1 000 

1 200 

2° Toile Bühler microcut 

3° Pâte de diamant 3 um 

4° Alumine: 3 000 A 

200 A 

Attaque en deux temps : 

1° Solution : 800 ml H2O 

65 ml H2SO. concentré 

16 gr K2Cr2O7 

3 gr NaCl 



Cette solution s'emploie par badigeon en frottant fortement 

la surface de l'échantillon. Temps d'attaque: 3 â 5 s. 

2° Solution : 286 ml H3O 

214 ml HNO3 concentré 

Cette attaque se pratique par immersion. Dès que la surface 

se couvre de bulles de gaz, on rince 3 l'eau courante. Les ré­

sultats les meilleurs sont obtenus lorsque la solution a une 

température de 10 0C et que l'on chauffe légèrement la surface 

de l'échantillon, sous courant d'air chaud par exemple. 

L'attaque doit être moins prononcée lorsque l'on fait des analy­

ses au QTH que lorsque l'on travaille en microscopie optique. 

Les analyses de cinétiques ont été effectuées sur des photogra­

phies de format original 13 x 18 cm â un agrandissement de 

82,3 X. 

1.2. Analyse des structures recristallisées 

Le polissage et la première partie de l'attaque sont réalisés de 

la même manière que ci-dessus. L'on procède, en revanche, à la se­

conde partie de l'attaque avec une solution de coloration [53] 

composée de : 
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100 ml H2O 

44 gr K2S2O5 

11 ml Na2S2O3 saturé 

La solution s'emploie par immersion. Le temps d'attaque varie en­

tre 5 et 10 min, suivant la fraîcheur de la solution et la taille 

des grains de l'échantillon. Contrairement aux deux autres, cette 

solution ne peut être conservée. 

Après l'attaque, on rince rapidement sous l'eau courante, puis è 

l'eau distillée et l'on sèche immédiatement après, la colora­

tion s'obtenant lors de !'evaporation de l'eau. Le séchage peut 

ensuite être terminé de manière conventionnelle. Cette solution 

permet, par une coloration des grains souvent différente, de 

mieux distinguer leurs joints, avantage précieux dans des ana­

lyses telles que nous les avons effectuées. 

La photographie de ces structures doit se faire sans filtre et è 

un agrandissement permettant de rassembler, pour les analyses fai­

tes selon la méthode des intersections, de 300 à 500 grains par 

cliché. Toutes nos micrographies de structures finales ont été ti­

rées pour analyse sur un format original de 13 x 18 cm. 
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2. P R I N C I P A L E S C A R A C T E R I S T I Q U E S DU' 

C A L O R I M E T R E U T I L I S E 

Fabricant : Thermoanalyse, Grenoble, France 

Type : MCB 

3 
Volume utile de la cellule de mesure : 1,2 cm 

Diamètre interne de cette cellule : 8,8 mm 

Puissance du four : 200 W 

Thermocouples de mesure : P t - PtRh {8 points de mesure.) 

Sondes de température du four : résistances de Pt 

Sensibilité : 30 â 50 jiV/mW de changement de puissance 

dans la cellule) 

Limites des températures de travail : -200 0C S 500 0C 

(600 0C en pointe} 

Vitesses de chauffage : 0,1 â 5 0K.min 

Pression maximale : 10 atm 

Vide atteignable : 1.10"5 mm Hg 
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3 . C O N D I T I O N S D E S D E F O R M A T I O N S D E S 

B A R R E S U T I L I S E E S 

e = 84 % !P= 1,83 

0 init. = 15 mm 0 final : 5,95 en 8 passes: 

15 -12,4 -10,4 -9,97 - 9 , 4 - 8 , 9 4 - 7 , 9 4 - 6 , 9 4 - 5,95 

c = 72 % V= 1,27 

0 init. = 15 mm 0 final = 7,94 en 8 passes: 

15 - 12,4 -10,4 — 9 , 9 7 - 9,4 - 8,94 —7,94 

e= 52 % f= 0,73 

0 init. = 15 mm 0 final = 10,4 en 2 passes: 

15-12,4-10,4 

z= 26 % f = 0,30 

0 init. = 15 nm 0 final = 12,92 en 1 passe 

E= 14 % f= 0,15 

0 init. = 15 mm 0 final = 13,92 en 1 passe 

T init. = T amb T final s 60 0C (touchable à la main) 
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